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Re´sume´
Aujourd’hui, les de´fauts macroscopiques issus de co-extrusion peuvent eˆtre maˆıtrise´s par un jeu de
parame`tres process (pression, tempe´rature, vitesse d’extrusion. . .). D’autres de´fauts, appele´s de´fauts
de  granite´s , cette fois a` l’e´chelle microme´trique peuvent apparaˆıtre sur des assemblages de films
PP/PP-g-AM/EVOH/PP-g-AM/PP et se traduisent par une baisse de la capacite´ du film a` trans-
mettre une image nette. Ce phe´nome`ne laisse les industriels faces a` un proble`me inconnu, ne pouvant
meˆme pas comparer la qualite´ relative des films, de cette manie`re, ils ne peuvent de´termine´ la limite
acceptable pour le client. Pour contourner ces de´fauts, le travail de cette the`se a e´te´ d’identifier les
causes de la perte de qualite´ du film et les origines de l’apparition de ces de´fauts.
La premie`re partie de ce travail a e´te´ d’installer un test simple a` mettre en œuvre, pouvant s’adapter
aux lignes de co-extrusion laboratoire des industriels pour classer les films par ordre de qualite´ optique
et de de´terminer les causes de l’apparition du de´faut de  granite´ . Comme la pre´sence de ces de´fauts
est observable inde´pendamment de la qualite´ de surface des films et que les e´paisseurs globales des
films sont re´gulie`res, l’observation interne du mate´riau au microscope optique a e´te´ entreprise. Par
une analyse syste´matique de l’amplitude de variation de la couche interne, de la longueur d’onde de
cette variation ainsi que la pre´sence ou non de sphe´rolites, a permis d’e´tablir une corre´lation entre
l’amplitude de la variation de l’e´paisseur interne et la qualite´ optique du film.
Quant a` l’origine de l’apparition de cette de´stabilisation de l’e´paisseur interne, l’hydrodynamique,
la rhe´ologique, la morphologique, ou bien l’abaissement de la tension interfaciale ont e´te´ des hypothe`ses
probables. Nous nous sommes focalise´s uniquement sur le processus de de´stabilisation par l’abaissement
de la tension interfaciale. Les valeurs ont montre´ que la de´stabilisation de l’interface ne pouvait pas
venir uniquement de ce parame`tre. Cependant, des diffe´rences de comportements de tension interfaciale
des formulations de liants vis-a`-vis de l’EVOH nous pousse a` concentrer nos efforts sur la de´termination
d’une me´thode de quantification de copolyme`res a` l’interface, jusqu’ici inexistante.
Ce dernier volet de travaux a e´te´ re´alise´ par une me´thode base´e sur l’infra-rouge. Nous avons ainsi
de´montre´ qu’il est possible de doser les copolyme`res PP-g-AM-EVOH jusqu’a` une concentration de
moins de 1 ppm. Cette technique a permis d’acce´der au temps de greffage des chaˆınes de PP-g-AM
sur l’EVOH et ainsi valider les re´sultats de tension interfaciale. Enfin, le dosage de copolyme`res a`
l’interface montre une corre´lation entre la densite´ de copolyme`res interfaciaux et le de´faut optique.
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Abstract
Today, macroscopic defects from coextrusion can be coped with process parameters (pression,
temperature, extrusion speed. . .). Other defects, called “granity” defects, seen at microscopic scale
appeared on assemblies PP/PP-g-AM/EVOH/PP-g-AM/PP and compromise the capacity of the film
to give an unblurred image. By this way, industries have to deal with new issu. Without references,
they can’t have a relative comparison of the films and they can’t define the acceptable limit of the
quality for their clients. In order to eliminate these defects, the goals of this thesis are to identify the
origins of the loss of quality of the coextruded films and the origins of their emergence.
The first part of this work was to set up a simple test which can be adjusted in industrial labora-
tories of co-extrusion to be able to compare the film qualities so we will be able to work on the origins
of the loss of quality. As the defects can be seen either in films with good surface quality or films with
bad surface quality, and also as the total thickness of the films is steady, intern observation of the
coextruded films by optical microscope were realised. Systematic analysis of amplitude of the varia-
tion of the inner layer, the wavelength of these variations and distinguable spherolites have showed a
correlation between amplitude of the variation of the intern layer and quality of the film.
Concerning the origins of the emergence of this destabilisation, several hypothesis were suggested :
hydrodynamic issues, rheological issues, morphological issues, decrease of interfacial tension. . . Just
the last one was studied. Values of interfacial tension showed that the destabilisation of interface
can’t be explained only by the decrease of the interfacial tension. However, different formulations of
PP-g-AM behave differently on EVOH regarding the interfacial tension. That is why determination
of interfacial copolymers was crutial but so far unknowed.
The last part of the work was to propose an interfacial copolymers titration based on infrared.
We have showed that it is possible to determine PP-g-AM-EVOH copolymers with a concentration
less than 1 ppm. This method have been the way to figure out the grafting time of PP-g-AM chains
on EVOH and so that interfacial tension values can be validated. Finally, titration of the interfacial
copolymers have showed a correlation between interfacial copolymers density and optical defects.
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Introduction
Les polyme`res pre´sentent des proprie´te´s varie´es tre`s inte´ressantes pour des applications. L’embal-
lage alimentaire, e´tudie´ dans ce travail de the`se est l’un des exemples ou` un objet simple du quotidien
ne´cessite d’optimiser des proprie´te´s par une connaissance fine des mate´riaux qui le composent. Par
exemple, une barquette en plastique alimentaire doit re´pondre a` plusieurs crite`res. Tout d’abord, elle
doit contenir l’aliment. Ses proprie´te´s me´caniques et de re´sistance aux chocs sont essentielles et vont
lui permettre de rester intact tout au long du transport. Le consommateur attend e´galement qu’elle
prote`ge le contenu de l’environnement (vapeur d’eau, oxyge`ne, poussie`res. . .) pendant un temps plus
ou moins long. Enfin, il est important que l’emballage soit pratique a` transporter, a` ranger et a`
de´baller. Toutes ces proprie´te´s ne peuvent venir d’un seul et unique polyme`re. C’est pourquoi, plu-
sieurs polyme`res sont associe´s en un multi mate´riau. L’ide´e d’assemblage de plusieurs polyme`res est
une the´matique ancienne. L’avantage d’assembler plusieurs mate´riaux est de combiner les proprie´te´s
des constituants, voire, graˆce a` un effet de synergie, d’acque´rir de nouvelles proprie´te´s allant au dela`
de simples effets additifs.
C’est dans les anne´es soixante qu’est apparu le proce´de´ de co-extrusion, qui permet la fabri-
cation de films minces multicouches de polyme`res. Il met donc en œuvre plusieurs couches de po-
lyme`res diffe´rents, assemble´es a` l’e´tat liquide fondu et ne requiert ni solvant ni adhe´sif. Cependant,
les polyme`res associe´s e´tant souvent incompatibles, la tenue me´canique spontane´e de l’assemblage est
me´diocre et la de´lamination ine´vitable. Pour surmonter cet inconve´nient, un agent de compatibilisation
(le liant) est ne´cessaire pour assurer l’adhe´sion entre les diffe´rentes couches. Au cours du processus de
co-extrusion, ces agents d’adhe´sion se placent a` l’interface pour y former un copolyme`re dibloc, cre´e´ de
manie`re in situ durant la mise en œuvre. Ce dernier ame´liore la re´sistance me´canique de l’assemblage
en permettant la transmission des contraintes entre les diffe´rentes couches de l’assemblage. Ayant une
affinite´ pour l’interface, il diminue aussi la tension interfaciale. La diffusion de ces compatibilisants
vers l’interface est possible car les mate´riaux sont fondus. Ainsi une bonne maˆıtrise des proprie´te´s
rhe´ologiques des diffe´rents polyme`res a` l’e´tat fondu, ainsi que des me´canismes physico-chimiques aux
interfaces est capitale pour controˆler les conditions ope´ratoires afin de continuer a` progresser dans ce
domaine.
Dans ce travail de the`se, nous nous sommes concentre´s sur le syste`me polypropyle`ne/poly(e´thyle`ne-
co-vinyl alcool (PP/EVOH). Dans ce syste`me, les chaˆınes de PP greffe´es anhydride male´ique (PP-g-
AM) dissoutes dans une matrice de PP font office de liant. L’optimisation du process de fabrication
des mate´riaux multicouches PP/EVOH reste un de´fit car le film final pre´sente souvent des de´fauts
optiques macroscopiques affectant la transparence des films finaux. Ce travail de recherche e´mane
d’un consortium entre trois industriels (ARKEMA, LEYGATECH et BARBIER) et trois laboratoires
acade´miques (INSA-IMP Lyon, ARMINES-CEMEF Sophia Antipolis et LPS Orsay) et a e´te´ conduit
dans le cadre du projet ANR Aspect, dont le porteur est Rudy Valette du CEMEF. Notre position
dans ce consortium est d’eˆtre en charge de l’e´tude de ces instabilite´s aux e´chelles nanome´triques et mi-
crome´triques en cherchant a` comprendre les roˆles de l’architecture et de la re´activite´ des copolyme`res.
Ainsi, nous nous sommes pose´s des questions telles que : quelles sont les diffe´rences mole´culaires entre
les chaˆınes de PP-g-AM donnant des films a` instabilite´s interfaciales et celles donnant une qualite´
optique acceptable ? Y a-t-il un lien entre l’architecture du copolyme`re et les instabilite´s ? Quel est le
roˆle de la tension interfaciale ? Comment e´volue-t-elle avec la densite´ de copolyme`res a` l’interface ?
Ces instabilite´s a` l’interface constituent un proble`me spe´cifique au syste`me PP/EVOH. Ne´anmoins
ce syste`me semble avoir e´te´ peu e´tudie´. L’e´quipe Adhe´sion Friction POlyme`re (AFPO) s’est dote´e
d’une forte expe´rience sur la co-extrusion de polyme`res semi-cristallins incompatibles, compatibilise´s
par formation in situ de copolyme`res, et plus particulie`rement sur le couple PP/Polyamide 6 (PA6),
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graˆce aux nombreuses collaborations avec Elf Atochem puis ARKEMA. C’est pourquoi, pour certaines
expe´riences, notre travail a e´te´ effectue´ paralle`lement avec le syste`me PA6/PP.
Le plan que nous avons suivi pour pre´senter nos travaux est le suivant. Dans un premier temps,
nous ferons une description ge´ne´rale des polyme`res. Puis, nous pre´senterons de fac¸on plus de´taille´e le
comportement de ces polyme`res dans les conditions utilise´es dans le cadre de cette the`se.
Dans un second temps, nous ferons une pre´sentation ge´ne´rale des diffe´rents mate´riaux utilise´s dans
cette the`se ainsi que leur caracte´risation.
Le troisie`me chapitre sera consacre´ a` la caracte´risation optique des de´fauts de co-extrusion. Elle
permettra d’identifier les caracte´ristiques aux e´chelles microme´triques des de´fauts que les consom-
mateurs perc¸oivent a` l’e´chelle macroscopique. L’identification des entite´s responsables de la perte de
transparence nous guidera a` nous focaliser sur l’interface interne PP/EVOH pour les expe´riences.
Dans un quatrie`me chapitre, nous tenterons de cerner le roˆle de la tension interfaciale sur les
de´fauts optiques en comparant leurs valeurs pour les diffe´rents syste`mes.
Ensuite, le cinquie`me chapitre sera consacre´ a` la description des diffe´rentes e´tapes de travail qui
ont permis la mise en place d’un protocole original de dosage des copolyme`res forme´s a` l’interface.
Enfin, nous utiliserons cette me´thode de dosage pour caracte´riser, aux e´chelles mole´culaires, les
diffe´rents assemblages et les diffe´rents liants de l’e´tude, d’une part en termes de densite´ de copolyme`res
interfacial dans le film final, et d’autre part en termes de cine´tique de formation de ces copolyme`res. Le
dernier chapitre, en corre´lant les re´sultats pre´sente´s dans les chapitres 3, 4 et 5, permettra de montrer
le lien entre les de´fauts et la quantite´ d’agents compatibilisant forme´s, et de comparer la re´activite´
des diffe´rents agents compatibilisants avec leur plus ou moins grande aptitude a` produire des films
exempts de de´fauts.
Nous terminerons en re´sumant les conclusions tire´es lors de cette e´tude et en donnant les perspec-
tives de ce travail.
Chapitre 1
E´tat de l’art et ge´ne´ralite´s
Les polyme`res existent depuis le commencement de la vie. Nous les retrouvons dans l’ADN, les fibres
ve´ge´tales avec les celluloses. . . Depuis le XIXe sie`cle, l’homme utilise ces mole´cules particulie`res pour
fabriquer des mate´riaux de la vie courante (veˆtements, de´corations, emballages. . .). En 1839, Charles
Goodyear a de´couvert que les proprie´te´s e´lastiques du caoutchouc naturel pouvaient eˆtre ame´liore´es
en introduisant du soufre. De meˆme, depuis les anne´es 1840, le nitrate de cellulose est reconnu pour
sa capacite´ a` prendre diffe´rentes formes en fonction des conditions de mise en forme (tempe´rature,
pression. . .). Toute cette varie´te´ de proprie´te´s est possible graˆce a` la structure tre`s particulie`re des
mole´cules de polyme`re.
Dans cette premie`re partie, nous allons introduire une petite partie des notions de la science de
polyme`res, en nous limitant a` ce qui est utile a` la compre´hension de notre travail de the`se. Apre`s un
rappel sur la structure mole´culaire d’une chaˆıne de polyme`re, nous entrerons plus spe´cifiquement dans
la description des polyme`res sous leurs diffe´rents e´tat : liquide, fondu puis solide. Nous poserons alors
les bases des connaissances actuelles permettant de de´crire des me´langes de polyme`res, et les notions
de compatibilite´, incompatibilite´, comportements aux interfaces. Nous terminerons ce chapitre par une
description du proce´de´ de co-extrusion, en insistant sur les de´fauts rencontre´s en co-extrusion puisque
l’objectif de ce travail de the`se a e´te´ de caracte´riser l’un de ces de´fauts, dit  de´faut de granite´ .
1.1 Homopolyme`res
1.1.1 Quelques de´finitions ge´ne´rales
Une mole´cule de polyme`re est une mole´cule ge´ante appele´e macromole´cule et est constitue´e de
l’enchaˆınement re´pe´te´ d’un ou plusieurs motifs chimiques nomme´s monome`res. Les monome`res sont
lie´s les uns aux autres par des liaisons covalentes. Si l’assemblage de la macromole´cule est compose´
uniquement d’un enchaˆınement de monome`res A-A-A, on parle d’homopolyme`re. Si la chaˆıne macro-
mole´culaire est compose´e de plusieurs monome`res A et B par exemple, on parle de copolyme`re. Si
ces monome`res sont arrange´s ale´atoirement, ce sera un copolyme`re statistique, s’ils sont organise´s de
manie`re alterne´e, ce sera un copolyme`re alterne´, et s’ils sont agence´s en bloc, ce sera un copolyme`re a`
blocs. Il se peut que ces chaˆınes comportent des ramifications, on parlera de copolyme`re branche´. Ces
diffe´rents types de copolyme`res sont repre´sente´s de fac¸on sche´matique sur la figure 1.1.
En ge´ne´ral, pour des raisons lie´es au mode de synthe`se, un e´chantillon de polyme`re n’est pas
constitue´ d’une taille unique de macromole´cule, a` l’inverse des mole´cules de la chimie ordinaire
(exemple H2O pour l’eau), mais d’une distribution de masses molaires. Pour caracte´riser la distri-
bution de masses molaires de l’e´chantillon, on de´finit en ge´ne´ral deux masses molaires moyennes : la
masse molaire moyenne en nombre Mn et la masse molaire moyenne en poids Mw. Elles sont de´finies
de la manie`re suivante :
Mn =
∑
i
niMi∑
i
ni
(1.1)
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Mw =
∑
i
niM
2
i∑
i
niMi
(1.2)
Avec ni le nombre total de mole´cules de masse Mi dans l’e´chantillon.
Figure 1.1 – Sche´ma de diffe´rentes configurations de copolyme`res. (a) Copolyme`re statistique. (b)
Copolyme`re alterne´. (c) Copolyme`re a` blocs. (d) Copolyme`re branche´.
Le nombre moyen de motifs mole´culaires dans une chaˆıne de polyme`re peut eˆtre de´termine´ par le
degre´ de polyme´risation Nn :
Nn =
Mn
M0
(1.3)
Nw =
Mw
M0
(1.4)
Avec M0 la masse molaire de l’unite´ de monome`re.
La largeur de la distribution en masse est caracte´rise´e par la dispersite´ de´finie de la manie`re
suivante :
IP =
Mw
Mn
(1.5)
Plus le polyme`re est monodisperse, plus l’indice de polymole´cularite´ se rapproche de l’unite´.
1.1.2 Mode´lisation d’une chaˆıne
Nous de´crivons ici les notions de base de la physique des polyme`res, partant du comportement
d’une chaˆıne unique isole´e pour aller pas a` pas vers la description de syste`mes multi-chaˆınes a` l’e´tat
de solution, de liquide fondu puis de solide.
La position d’un monome`re dans une chaˆıne est influence´e par ses proches voisins a` cause des
contraintes ste´riques lie´es aux liaisons covalentes. Localement, une petite succession de monome`res
correspond a` des minima de l’e´nergie de conformation en fonction des angles de liaisons. Si les barrie`res
d’e´nergie potentielle UB entre ces minima d’e´nergie conformationnelle sont infe´rieures a` l’e´nergie ther-
mique kBT , alors le petit ensemble de monome`res sondera par fluctuation toutes les conformations
possibles. A` cette e´chelle, pour la chaˆıne entie`re, ceci se traduira par de tre`s nombreux repliements de la
chaˆıne et par des fluctuations de conformation. On parlera de flexibilite´ de la chaˆıne. Ce  de´sordre ,
lie´ aux fluctuations nombreuses de conformation se traduit par une entropie importante, qui peut
devenir dominante devant les termes d’e´nergie interne de la chaˆıne. La conformation de la chaˆıne
de polyme`re peut alors eˆtre de´crite de fac¸on statistique, inde´pendamment de la nature chimique des
monome`res.
1.1. HOMOPOLYME`RES 5
Chaˆıne ide´ale
Une chaˆıne unique de polyme`re est conside´re´e comme ide´ale s’il n’y a aucune contrainte de position
relative entre les monome`res. On introduit la longueur a d’un monome`re. Si les N liaisons entre
monome`res peuvent effectuer des rotations libres les unes par rapport aux autres, et si on autorise
deux monome`res a` se recouvrir, on dit que la chaˆıne est infiniment flexible. La conformation d’une telle
chaˆıne est de´crite par une marche ale´atoire a` trois dimensions de N pas (si N est grand) de longueur
moyenne a e´gale a` la taille d’un monome`re. Pour caracte´riser cette chaˆıne de polyme`re, on de´finit le
vecteur bout-a`-bout (illustre´ dans la figure 1.2) :
−→
R =
N∑
i=1
−→ri (1.6)
Avec −→ri le segment dans l’espace occupe´ par le i e`me monome`re.
Il existe une multitude de conformations qui donnent toutes un vecteur bout a` bout diffe´rent et
comme la chaˆıne est ide´ale et isotrope, la moyenne du vecteur bout a` bout ~R est nulle. La distance
quadratique moyenne R0 entre les deux extre´mite´s, qui suit une statistique gaussienne, est alors choisie
pour caracte´riser cette chaˆıne.
R0 = a
√
N (1.7)
Une telle chaˆıne ide´ale est ainsi appele´ chaˆıne gaussienne. Elle est gaussienne mais replie´e sur
elle-meˆme (R0 << Na), on dit qu’elle adopte une conformation de pelote statistique.
Pour une chaˆıne gaussienne, un autre rayon caracte´ristique est le rayon de la pelote statistique
appele´ rayon de giration Rg, e´galement repre´sente´ dans la figure 1.2. Il est exprime´ comme ci-dessous :
Rg = a
√
N
6
(1.8)
Pour minimiser son e´nergie libre, une telle chaˆıne gaussienne maximise son entropie. Lorsqu’on
e´tire une telle chaˆıne, le nombre de conformations accessibles diminue et son entropie e´galement. Cela
implique que son e´nergie libre augmente. La chaˆıne posse`de donc une e´lasticite´ d’origine purement
entropique.
Figure 1.2 – De´finition du vecteur bout a` bout dans une chaˆıne ide´ale gaussienne et du rayon de
giration.
Chaˆıne re´elle
Pour une chaˆıne re´elle, deux effets viennent compliquer la description statistique. Le premier est lie´
au fait que les liaisons covalentes re´duisent les degre´s de liberte´ de rotation entre les liaisons successives.
Le deuxie`me est le fait que deux monome`res ne peuvent occuper le meˆme point de l’espace. Ce dernier
effet est a` l’origine de ce que l’on nomme les interactions de volume exclu. Elles sont importantes en
solution et modifient la relation ente le rayon moyen de la chaˆıne et l’indice de polyme´risation. Elles
ne jouent pas un roˆle important a` l’e´tat liquide fondu. Nous n’en parlerons donc pas de fac¸on plus
pre´cise.
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Chaˆıne de Kuhn Pour une chaˆıne re´elle, la conformation locale a` l’e´chelle des monome`res, reste
contrainte par les liaisons covalentes forme´es par les plus proches voisins. En conse´quence, la position
d’un monome`re i est influence´e par la position du monome`re suivant i+1. Cependant, apre`s un certain
nombre k de monome`res sur la se´quence chimique, on peut de nouveau conside´rer que la position du
monome`re i + k est inde´pendante de celle de i. On assimile de cette manie`re, la chaˆıne re´elle a` une
chaˆıne ide´ale de Nk segments de longueur bk appele´e longueur de Kuhn (figure 1.3). Dans ce cas, la
distance quadratique moyenne est la suivante :
R0 = bk
√
Nk (1.9)
Comme N et Nk sont proportionnels, on garde un rayon moyen qui de´pend du degre´ de polyme´risation
comme N1/2.
Figure 1.3 – De´finition de la chaˆıne e´quivalente de Kuhn.
Effets de l’environnement de la chaˆıne en fondu
Dans le cas du polyme`re a` l’e´tat liquide fondu, les monome`res sont a` empilement compact. La
question se pose alors de savoir quelle est la conformation moyenne de chaque chaˆıne. Cette question a
e´te´ tranche´e expe´rimentalement en caracte´risant par diffusion de neutrons aux petits angles, le rayon
moyen d’une chaˆıne parmi les autres, en fonction du degre´ de polyme´risation. Il a e´te´ observe´ que
R0 ∼ N 12a, c’est-a`-dire que dans le liquide polyme`re fondu, les chaˆınes se comportent comme des
chaˆınes ide´ales gaussiennes [1]. Ceci a e´te´ explique´ de la fac¸on suivante : dans le liquide, si les chaˆınes
ont une conformation de chaˆınes gaussiennes, elles sont force´ment interpe´ne´tre´es les unes dans les
autres. En effet, le volume moyen balaye´ par une chaˆıne, de l’ordre de R30 = N
3/2a3 est beaucoup
plus grand que le volume occupe´ par les monome`res de cette chaˆıne, de l’ordre de Na3. Beaucoup
de chaˆınes traversent donc le volume balaye´ par une chaˆıne. Dans ces conditions, les interactions de
volume exclu entre deux monome`res d’une meˆme chaˆıne sont totalement e´crante´es par les interactions
de volume exclu avec les monome`res des autres chaˆınes [1].
1.2 Fondus de polyme`res encheveˆtre´s
1.2.1 De´finition des grandeurs de base
Nous venons de voir que dans le liquide polyme`re fondu, les chaˆınes sont fortement interpe´ne´tre´es.
Ceci affecte profonde´ment la dynamique de ces chaˆınes. En effet, les chaˆınes ne pouvant pas se traver-
ser les unes les autres, pour permettre que deux mole´cules initialement interpe´ne´tre´es se retrouvent
fortement se´pare´es (de plus que leur rayon) sous l’effet d’un e´coulement, il faudra attendre qu’elles
aient fait glisser leurs points de croisement jusqu’aux extre´mite´s de chaˆınes, par fluctuation successives
afin de devenir inde´pendantes les unes des autres. Cette image de chaˆınes devant coulisser l’une par
rapport a` l’autre pour se de´gager de leur interpe´ne´tration est a` la base de la notion d’encheveˆtrement
et du mode`le de reptation propose´ par P. G. de Gennes [1] et S. Edwards et M. Doi [2] pour expliquer
le comportement rhe´ologique spe´cifique des liquides polyme`res fondus.
Au cours de cette the`se, nous avons e´te´ amene´s de nombreuses fois a` travailler en fondu, c’est
pourquoi nous de´crivons maintenant les principales caracte´ristiques du comportement dynamique des
polyme`res a` l’e´tat liquide fondu. Pour e´tudier ces comportements, il est commun d’imposer un ci-
saillement et d’observer la re´ponse a` cette de´formation de cisaillement. Le taux de cisaillement γ˙ est
de´fini comme le rapport de la vitesse de sollicitation sur l’e´paisseur du liquide cisaille´. La re´ponse en
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terme de contrainte, σ, des mate´riaux a` une de´formation de cisaillement est complexe. Contrairement
aux fluides simples comme l’eau, ou` la re´ponse est constante dans le temps et ne de´pend pas du ci-
saillement, dans ce cas une viscosite´ constante est de´termine´e, dans le cas des polyme`res, la viscosite´
de´pend du taux de cisaillement.
Nous avons vu que les chaˆınes dans le liquide fondu e´taient interpe´ne´tre´es les unes dans les autres.
C’est l’origine de la notion d’encheveˆtrement, qui permet de prendre en compte la geˆne mutuelle au
mouvement des monome`res que s’imposent des chaˆınes interpe´ne´tre´es, ne pouvant se traverser les unes
les autres. Cette geˆne se traduit par l’existence d’un temps caracte´ristique, dit temps terminal (Tt) qui
de´pend fortement de la longueur des chaˆınes, et qui se´pare, dans la re´ponse d’un fondu de polyme`re a`
une marche de de´formation, une re´ponse de type e´lastique aux temps courts (les chaˆınes n’ont pas le
temps de coulisser les unes par rapport aux autres) d’une re´ponse de type visqueux aux temps longs.
La figure 1.4 montre la re´ponse en contrainte d’un liquide fondu de polyme`res en fonction du temps
a` une marche abrupte de de´formation. Dans la suite, nous pre´sentons brie`vement la dynamique d’une
chaˆıne gaussienne unique, la description de Rouse, puis le mode`le de reptation.
t t
ε σ
(a) (b)
visqueux
élastique
Tt
Figure 1.4 – Re´ponse en contrainte d’un liquide fondu de polyme`res en fonction du temps (repre´sente´e
a` droite (b)) a` une marche de de´formation (repre´sente´e a` gauche (a)).
1.2.2 Dynamique des chaˆınes non encheveˆtre´es : mode`le de Rouse
Rouse utilise la repre´sentation d’une chaˆıne de polyme`re par des oscillateurs harmoniques corres-
pondants aux segments de Kuhn. La chaˆıne est donc repre´sente´e par N billes lie´es entre elles par
des ressorts identiques de longueur a. Il suppose que les billes interagissent entre elles uniquement
par l’interme´diaire de ressorts qui les connectent et ne subit ni aucun obstacle, ni aucune contrainte
topologique, mais uniquement une force de friction ζ lie´e au milieu visqueux dans lequel bougent les
monome`res. Le coefficient de friction de la chaˆıne de Rouse est alors la somme des contributions de
toutes les billes. On a :
ζRouse = Nζ (1.10)
Avec ζ le coefficient de friction de chaque bille.
Le coefficient de diffusion de cette chaˆıne est de´fini par une relation d’Einstein (sans les pre´-
facteurs) :
DRouse =
kBT
ζRouse
' kBT
Nζ
(1.11)
Le temps caracte´ristique que met la chaˆıne a` diffuser sur une distance e´quivalente a` sa taille R est
nomme´ le temps de Rouse, τRouse. Il s’exprime de la manie`re suivante :
τRouse ' ζa
2N2
kBT
(1.12)
Avec ζa
2
kBT
le temps caracte´ristique de mouvement d’une bille sur sa taille a. On peut caracte´riser le
mouvement d’une telle chaˆıne dans un liquide de monome`res de viscosite´ η tel que :
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ζ = aη (1.13)
Ce mode`le est un mode`le de chaˆıne unique. Il peut de´crire la dynamique de chaˆınes courtes,
constituant un fondu de chaˆınes non encheveˆtre´es. Pour des chaˆınes longues, il faut prendre en compte
les encheveˆtrements.
1.2.3 Dynamique des chaˆınes encheveˆtre´es : mode`le de reptation
La dynamique des fondus de chaˆınes encheveˆtre´es est de´crite par le mode`le de reptation propose´
par de Gennes [1].
Dans un fondu contenant plusieurs chaˆınes, la diffusion d’une chaˆıne est affecte´e par la pre´sence
d’autres chaˆınes car elles sont interpe´ne´tre´es et ne peuvent se traverser les unes les autres. Le mode`le
de reptation conside`re que les chaˆınes environnantes sont des obstacles que la chaˆıne mode´lise´e ne
peut traverser. Ces obstacles sont pris en compte en de´finissant un tube de diame`tre dtube dans lequel
est pie´ge´e la chaˆıne test et qui repre´sente l’enveloppe des contraintes topologiques impose´es par les
chaˆınes voisines [1]. A` une e´chelle infe´rieure ou comparable au diame`tre du tube, les mouvements d’un
monome`re de la chaˆıne test sont libres et peuvent prendre toutes les directions, mais a` une e´chelle
supe´rieure au diame`tre du tube, la chaˆıne ne peut que glisser le long du tube tel un serpent, ne
pouvant pas s’en e´chapper late´ralement (figure 1.5). Le diame`tre du tube de´finit par la distance entre
encheveˆtrements, et le nombre moyen de monome`res par encheveˆtrement, Ne :
dtube = aN
1/2
e (1.14)
La chaˆıne contenant N monome`res (N plus grand que le nombre moyen d’encheveˆtrements Ne) peut
eˆtre divise´e en NNe sections de diame`tre dtube de manie`re analogue a` la chaˆıne de´coupe´e en N monome`res
de taille a. La chaˆıne peut eˆtre e´galement de´crite par une marche ale´atoire tel que le rayon de la chaˆıne
contenu dans ce tube vaut :
Rtube ' dtube
√
N
Ne
' a
√
N (1.15)
A` l’inte´rieur du tube, les mouvements sont libres, la diffusion des monome`res peut alors eˆtre de´crite
aux e´chelles infe´rieures par la diffusion de Rouse d’e´quation 1.11.
Par des mouvements e´le´mentaires aux extre´mite´s des chaˆınes, la chaˆıne met un certain temps pour
renouveler comple`tement son tube. Ce temps est de´fini par le temps de reptation τRep :
τRep ' ζa
2
kBT
N3
Ne
= τe
(
N
Ne
)3
(1.16)
Avec τe le temps de diffusion de Rouse de la portion de Ne monome`res. Il peut eˆtre de´fini comme
τe = τ0N
2
e , avec τ0 le temps de diffusion d’un monome`re sur sa taille.
A` partir de l’expression 1.13, le temps de reptation devient :
τRep ' ηa
3
kBT
N3
Ne
' τ0N
3
Ne
(1.17)
En assimilant aux temps infe´rieurs a` τRep, les chaˆınes interpe´ne´tre´es a` un e´lastome`re re´ticule´, dont
la distance entre points de re´ticulation serait dt, on exprime le module e´lastique transitoire du fondu
par l’expression suivante :
G =
kBT
a3Ne
(1.18)
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Figure 1.5 – Mode`le de reptation. (a) Une chaˆıne de polyme`re est contrainte par ses voisines
repre´sente´es par des obstacles fixes. Ces obstacles premiers voisins de la chaˆıne permettent de de´finir
un tube a` chaque instant (b), (c) et (d). Par fluctuations thermiques, la chaˆıne renouvelle son tube.
1.2.4 Rhe´ofluidification
Les proprie´te´s viscoe´lastiques des polyme`res sont le re´sultat de cette dynamique des chaˆınes
controˆle´e par les encheveˆtrements. En effet, lorsque les conformations des chaˆınes de polyme`res sont
e´carte´es de leur e´quilibre, il leur faut du temps pour bouger suffisamment les unes par rapport aux
autres pour perdre la me´moire de l’environnement initial. Tant que cette me´moire de l’environnement
initial n’est pas efface´e, le fluide re´side a` la de´formation et transmet les contraintes. En utilisant la
description du tube de Doi et Edwards [2], quand un fondu de polyme`re est soumis a` un cisaillement,
les tubes des chaˆınes s’e´tirent. La premie`re e´tape de relaxation est une re´traction dans le tube de´forme´
puis les chaˆınes s’e´chappent comple`tement au bout du temps de reptation. C’est uniquement a` ce
moment-la` que la chaˆıne perd la me´moire du tube initial et que la contrainte est totalement relaxe´e.
En reprenant la re´ponse a` une marche de de´formation, aux temps longs supe´rieurs au temps de
reptation, les chaˆınes ont le temps de changer de conformation au sein du tube et de glisser le long
de leur tube initial. Le syste`me se comporte comme un liquide simple, caracte´rise´ par sa viscosite´
newtonienne et e´gale a` la viscosite´ a` cisaillement nul η0. A contrario, aux temps courts infe´rieurs au
temps de reptation, les chaˆınes n’ont pas le temps de glisser les une par rapport aux autres, et le
syste`me a une re´ponse e´lastique. Les chaˆınes restent e´tire´es sous l’effet du cisaillement.
En cisaillement continu, si le taux de cisaillement est plus petit que le taux de cisaillement critique
γ˙c =
1
τRept
, les chaˆınes peuvent en permanence relaxer l’e´tirement que le cisaillement tente de leur
imposer. La viscosite´ est constante et e´gale a` ν0. Si le taux de cisaillement est plus grand que le taux
de cisaillement critique γ˙c, les chaˆınes n’ont plus le temps de relaxer leur e´tirement, et la viscosite´
diminue car le nombre d’encheveˆtrements entre chaˆınes e´tire´es diminue avec le taux d’e´tirement.
1.3 E´tat solide du polyme`re : polyme`re semi-cristallin
Lorsque l’on abaisse la tempe´rature du fondu, le mate´riau polyme`re, comme tout mate´riau, tend a`
cristalliser. Cependant, l’existence des encheveˆtrements, et donc de temps caracte´ristiques longs pour
le mouvement de chaˆınes ralentit le processus d’organisation des monome`res, au moins aux e´chelles
spatiales comparables a` la taille des chaˆınes. Le re´sultat est l’e´tat semi-cristallin. En effet, un mate´riau
polyme`re ne peut eˆtre totalement cristallise´ a` partir du fondu. Le de´veloppement de la cristallinite´
de´pend de la re´gularite´ de structure du polyme`re. Si a` l’e´chelle du polyme`re, la macromole´cule n’a
pas de re´gularite´ comme le polypropyle`ne atactique (les fonctions CH3 ale´atoirement re´parties le long
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du squelette carbone´) par exemple, la cristallisation est impossible. Il existe e´galement des cas ou` la
structure de base des polyme`res posse`de une re´gularite´, mais du fait du refroidissement rapide, les
monome`res restent totalement dans un e´tat de´sordonne´ me´tastable, ou` les possibilite´s de mouvements
de chaˆıne a` grande e´chelle sont supprime´es. On parle alors de polyme`re a` l’e´tat solide amorphe.
Nous de´crirons la structure cristalline des polyme`res a` diffe´rentes e´chelles avant de nous focaliser sur
la cristallisation d’un mate´riau a` partir d’un fondu de polyme`re et enfin de de´tailler le cas particulier
de la cristallisation sous e´tirement.
1.3.1 Se´quence de chaˆıne re´gulie`re : maille cristalline
Pour pouvoir cristalliser, la macromole´cule doit avoir une certaine re´gularite´ mole´culaire, des liai-
sons intermole´culaires s’organisant en un re´seau cristallin ordonne´. L’interaction entre les mole´cules
de´pend grandement de la distance qui les se´pare et l’architecture de la maille cristalline est influence´e
par la conformation locale de la chaˆıne et par l’encombrement ste´rique de ses substituants.
La pre´sence de liaisons covalentes sur l’axe de la chaˆıne implique une anisotropie des interactions
entre monome`res lors de la formation du cristal. Ceci se traduit par une anisotropie de croissance
cristalline et par une organisation en lamelles cristallines.
1.3.2 Structure des cristallites
L’e´paisseur des lamelles cristallines est plus faible que le rayon d’une chaˆıne de polyme`re, de l’ordre
de quinze nanome`tres. L’e´lucidation de l’organisation cristalline exacte des polyme`res a pris du temps.
Graˆce a` l’ave`nement des me´thodes d’analyse en rayon X, W. A. Sisson [3] a observe´ que les cristaux
sont tre`s imparfaits, mais ce n’est que plus tard, avec K. Herrmann et al. [4] qu’un premier mode`le
acceptable a e´te´ introduit. Le mode`le, appele´ mode`le des micelles a` franges, est repre´sente´ dans la figure
1.6. Les cristallites de l’ordre de quelques angstro¨ms sont au milieu des zones de de´sordre appele´es
zones amorphes. Les chaˆınes sont assez longues pour appartenir a` plusieurs cristallites.
Figure 1.6 – Micelles a` franges.
Keller [5] en fabriquant des cristaux de polye´thyle`ne de 100 A˚ a` 200 A˚ montre que les cristallites
peuvent s’arranger a` plus grande e´chelle que ce que proposait Herrmann. En effet, il observe que les
axes de la chaˆıne de polyme`res sont essentiellement perpendiculaires aux faces du cristal. Le mode`le
des chaˆınes replie´es (folded-chain model) apparaˆıt alors.
On sait aujourd’hui que les zones cristallines s’organisent en lamelles dans lesquelles les chaˆınes de
polyme`res se trouvent oriente´es et replie´es donnant une e´paisseur typique de lamelles de 10 a` 20 nm
(figure 1.7). Les chaˆınes de polyme`res peuvent soit appartenir a` une seule lamelle soit appartenir a`
plusieurs, auquel cas, elles sont appele´es mole´cule-lien . Les lamelles sont fortement connecte´es par
l’encheveˆtrement des chaˆınes dans les zones amorphes et ces interconnexions donnent les proprie´te´s
me´caniques du mate´riau.
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Figure 1.7 – Repre´sentation sche´matique des chaˆınes de polyme`res organise´es en lamelle (a) et de
l’arrangement des chaˆınes de polyme`res dans les lamelles interconnecte´es par les encheveˆtrements de
chaˆınes ou` les chaˆınes appartiennent a` deux lamelles (b).
1.3.3 Sphe´rolites
Lorsqu’un mate´riau polyme`re cristallise a` partir d’un fondu de polyme`re, une morphologie cristal-
line spe´cifique est observe´e. En effet, les interactions inter chaˆınes font que pour une chaˆıne donne´e, il
lui est impossible de se replier inde´pendamment des autres chaˆınes pour incorporer n’importe quelle
lamelle. En conse´quence, les lamelles ne peuvent croˆıtre que radialement a` partir d’un centre de germe
de cristallisation. La cristallisation se pre´sente donc sous forme d’amas sphe´riques appele´s sphe´rolites
(figure 1.8).
Les lamelles sont range´es paralle`lement aux rayons des sphe´rolites avec l’axe des chaˆınes oriente´
dans la direction tangentielle (figure 1.9). Entre les lamelles, se trouvent des re´gions amorphes. Au
de´but du processus de cristallisation, les sphe´rolites sont sphe´riques car ils se de´veloppent dans toutes
les directions de l’espace, mais a` la fin de cristallisation, les sphe´rolites se touchent a` empilement
compact ce qui cause une forme sphe´rique imparfaite.
1.3.4 Me´canisme de cristallisation
La cristallisation se fait en deux e´tapes : la nucle´ation du cristal puis sa croissance. Au moment de
la nucle´ation, les portions de chaˆınes s’ordonnent cre´ant des re´gions appele´es nucle´i ou germes de cris-
tallisation. Plus la tempe´rature de cristallisation est basse, plus le nombre de germes de cristallisation
est e´leve´. Concernant la croissance des cristaux, on distingue la nucle´ation primaire ou homoge`ne de la
nucle´ation secondaire ou he´te´roge`ne. La premie`re est l’agencement des chaˆınes sans facteur exte´rieur
(les chaˆınes de polyme`re s’alignent seules) alors que la seconde est l’agencement des chaˆınes graˆce a`
un agent exte´rieur (une impurete´ par exemple). La croissance se traduit simplement par l’augmenta-
tion du rayon des sphe´rolites. La taille des sphe´rolites est donc variable selon le polyme`re et selon les
conditions de refroidissement.
Figure 1.8 – Sphe´rolites de polye´thyle`ne basse densite´ observe´s entre polariseurs croise´s [6].
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Figure 1.9 – Sche´ma d’organisation de lamelles lors de la cristallisation a` partir d’un fondu.
1.3.5 Cristallisation sous e´tirement
Une cristallisation sous contrainte diminue l’entropie des chaˆınes gaussiennes et donc l’ordre des
chaˆınes se trouve augmente´. Ainsi, la barrie`re e´nerge´tique de formation du germe cristallin est plus
faible dans le cas d’un e´tirement par rapport au cas non e´tire´ et la germination se fait non seulement en
plus grand nombre, mais e´galement a` une tempe´rature de cristallisation plus e´leve´e. L’e´longation des
macromole´cules a` l’e´tat fondu lors d’un e´tirage uniaxial (figure 1.10) ou biaxial (figure 1.11) provoque
une anisotropie de croissance des lamelles cristallines. Les sphe´rolites sont alors allonge´s (figure 1.12).
Quand l’orientation est tre`s prononce´e, la structure obtenue est une structure fibrillaire.
Figure 1.10 – Effet de l’e´tirage uniaxial sur l’orientation des chaˆınes de polyme`re a` l’e´tat semi-
cristallin.
Figure 1.11 – Effet de l’e´tirage biaxial sur l’orientation des chaˆınes de polyme`re a` l’e´tat amorphe.
Figure 1.12 – Sche´ma des sphe´rolites aplatis duˆ a` l’e´tirage.
1.3.6 Caracte´risation des transitions solide-liquide des polyme`res semi-cristallins,
taux de cristallinite´
La perte de cohe´sion d’un mate´riau polyme`re semi-cristallin a lieu a` la tempe´rature de fusion Tf
des zones cristallines qui se situe au-dessus de la tempe´rature de transition vitreuse. Cette tempe´rature
de fusion de´pend donc de la cristallinite´ du mate´riau : deux mate´riaux constitue´s de meˆme polyme`re
peuvent avoir une tempe´rature de fusion diffe´rente selon leur pre´paration (et en particulier, selon la
cine´tique de refroidissement). Enfin, on mesure souvent une plage de tempe´rature de fusion due a`
l’imperfection de l’organisation des lamelles et a` la disparite´ de la taille des polyme`res. On voit qu’un
point important de ce type de polyme`re est le taux de cristallinite´ χ. Il repre´sente la quantite´ de la
phase cristalline dans l’e´chantillon et il est mesure´ par des me´thodes fonde´es sur les diffe´rences de
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proprie´te´s physiques entre les parties amorphes et cristallines (densite´, capacite´ a` diffracter les rayons
X, proprie´te´s thermiques. . .).
1.4 Me´langes de polyme`res
Chaque polyme`re a ses propres caracte´ristiques, en fonction de la conformation des chaˆınes et de
leur nature chimique. Les scientifiques ont alors cherche´ a` les me´langer ou les assembler pour asso-
cier les proprie´te´s intrinse`ques de chaque polyme`re que compose un mate´riau et ainsi be´ne´ficier de
proprie´te´s souvent antagonistes dans un meˆme mate´riau. Cependant, il est tre`s difficile d’associer plu-
sieurs polyme`res car ils sont tre`s souvent immiscibles du fait de la taille de ces macromole´cules et des
re´pulsions entre les chaˆınes. Nous allons expliquer dans cette partie en quoi les polyme`res sont essentiel-
lement immiscibles en commenc¸ant par de´crire la thermodynamique des me´langes de petites mole´cules
pour aller vers la thermodynamique des macromole´cules afin de faire apparaˆıtre les diffe´rences entre
ces deux syste`mes. Puis, suivra la description de la manie`re dont on peut compatibiliser de tels po-
lyme`res, par ajout de copolyme`res diblocs, puis celle utilise´ dans cette the`se (et dans l’industrie),
par ajout de polyme`res re´actifs. Nous terminerons en e´voquant les conse´quences interfaciales et sur
l’adhe´sion d’une telle compatibilisation.
1.4.1 Thermodynamique statistique des me´langes
Pour savoir si un me´lange de deux compose´s se fait spontane´ment ou pas, il faut comparer l’entropie
de me´lange a` l’enthalpie de me´lange qui s’y oppose. Le me´lange est donc gouverne´ par l’enthalpie libre
de me´lange ∆GM :
∆GM = ∆HM − T∆SM (1.19)
Avec ∆HM l’enthalpie de me´lange, T la tempe´rature et ∆SM l’entropie de me´lange.
Le terme entropique est de´termine´ a` partir du nombre de configurations des mole´cules place´es dans
le re´seau de Hildebrandt et Scott [7] graˆce a` la relation de Boltzmann :
∆SM = kB ln Ω (1.20)
Avec Ω le nombre d’arrangements possibles et kB la constante de Boltzmann.
Petites mole´cules
Pour un me´lange de petites mole´cules A et B, le syste`me passe de nA mole´cules de A dispose´es sur
un re´seau comportant nA sites et nB mole´cules de B dispose´es sur un re´seau comportant nB sites avant
le me´lange a` nA mole´cules A et nB mole´cules B dispose´es sur un re´seau comportant n = nA +nB sites.
Si A et B sont de tailles comparables et s’il n’y a pas de variation de volume au me´lange (figure 1.13),
l’augmentation d’entropie provient juste de l’accroissement du volume disponible lors du me´lange, les
mole´cules A et B pouvant se placer ale´atoirement sur les sites du re´seau total. Le terme entropique
est donc :
∆S = −kB
(
nA ln
(nA
n
)
+ nB ln
(nB
n
))
(1.21)
Si les fractions molaires XA =
nA
n et XB =
nB
n sont connues, l’e´quation 1.21 s’e´crit alors :
∆S = −nR(XA lnXA +XB lnXB) (1.22)
Ce terme entropique est le seul effet du me´lange si la solution est ide´ale. Mais en solution re´gulie`re,
c’est-a`-dire en supposant qu’il n’y a pas d’autres effets entropiques que ceux du me´lange et qu’il n’y
a pas de variation de volume du me´lange, en raison des interactions entre mole´cules, il est ne´cessaire
de prendre en compte l’enthalpie de me´lange qui s’exprime de la manie`re suivante :
∆E = nWXAXB (1.23)
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Avec W = zNAvogadrow la variation d’e´nergie par mole due au me´lange, avec z le nombre de coordi-
nations et w la moitie´ de l’e´nergie de remplacement d’une paire AA et une paire BB par deux paires
AB.
La variation de l’e´nergie libre de me´lange qui nous indiquera si le me´lange est favorable ou
de´favorable s’e´crit donc de la fac¸on suivante :
∆G = nWXAXB + nRT (XA lnXA +XB lnXB) (1.24)
On remarquera que dans ce mode`le de solution re´gulie`re (avec l’hypothe`se de me´lange ale´atoire),
les effets de me´lange, a` W donne´, ne de´pendent que des fractions molaires.
Figure 1.13 – Re´seau d’Hildebrandt et Scott pour deux petites mole´cules.
Macromole´cules
Dans le cas des macromole´cules, la description diffe`re de celle des solutions ide´ales et re´gulie`res
de petites mole´cules par le fait que tous les monome`res d’une meˆme chaˆıne doivent occuper des
sites adjacents dans le re´seau (figure 1.14). Cela restreint le nombre de configurations accessibles aux
me´langes. Pour tenir compte de ce facteur, Flory et Huggins [8] estiment la restriction de configuration
et montrent qu’il faut diviser chaque terme entropique par l’indice de polyme´risation du polyme`re
correspondant. Ils introduisent les fractions volumiques dans le mode`le au lieu des fractions molaires.
Le lecteur pourra suivre pas a` pas les e´tapes pour montrer que les me´langes de macromole´cules sont
presque toujours incompatibles dans l’ouvrage [9], nous en donnons ici uniquement la conclusion.
Concernant le terme d’e´nergie de me´lange, ils supposent que la proportion de monome`res B autour
d’un monome`re A est identique a` la fraction de B dans le me´lange (hypothe`se du champ moyen).
L’expression de l’e´nergie de me´lange est :
∆E = nWΦAΦB (1.25)
Avec Φi la fraction volumique de la mole´cule i.
L’enthalpie libre de me´lange :
∆G = nWΦAΦB + nRT
(
ΦA
NA
ln ΦA +
ΦB
NB
ln ΦB
)
(1.26)
Avec Ni le degre´ de polyme´risation du polyme`re i.
En introduisant le parame`tre d’interaction de Flory χ = WRT , l’expression de l’enthalpie libre de
me´lange 1.24 devient :
∆G
nRT
= χΦAΦB + nRT
(
ΦA
NA
ln ΦA +
ΦB
NB
ln ΦB
)
(1.27)
Il y a donc compe´tition entre le terme enthalpique (χΦAΦB) qui contribue a` se´parer les phases
et le terme entropique ( ΦANA ln ΦA +
ΦB
NB
ln ΦB) qui contribue a` me´langer les phases. Pour un me´lange
spontane´, il faudrait que Nχ < 2 (si NA = NB = N) avec N tre`s grand. Si on conside`re que le degre´
de polyme´risation est de l’ordre de 1000, le parame`tre d’interaction doit eˆtre au maximum de l’ordre
du 10−3. Or, en raison des interactions de Van der Waals ou dipolaires, χ est souvent de l’ordre de
l’unite´. C’est pour cela que deux polyme`res sont presque toujours immiscibles.
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Il est donc quasi impossible de fabriquer des alliages de polyme`res a` la manie`re des alliages
me´talliques car il en re´sulterait une se´paration de phase et une absence d’adhe´rence entre les phases.
Il existe plusieurs manie`res de rendre compatible deux homopolyme`res immiscibles et ainsi de faciliter
un me´lange de polyme`re plus ou moins stable. Les re`gles qui re´gissent la compatibilite´ et l’incompa-
tibilite´ sont semblables dans le cas des me´langes de polyme`res et dans la fabrication d’un assemblage
de diffe´rentes couches de polyme`res. Nous de´crivons maintenant quelques-unes d’entre elles.
Figure 1.14 – Re´seau d’Hildebrandt et Scott pour un me´lange de deux macromole´cules.
1.4.2 Comptabilisation des polyme`res immiscibles par copolyme`res diblocs
Une manie`re de voir l’effet de compatibilisation des copolyme`res a` blocs est d’observer la dispersion
d’un homopolyme`re dans un autre. R. Fayt et al. [10] ont e´tudie´ l’e´mulsification du polystyre`ne (PS)
dans le polye´thyle`ne basse densite´ (LDPE) en pre´sence de copolyme`res styre`ne-butadie`ne. Sans copo-
lyme`re, on peut obtenir une dispersion, mais apre`s refroidissement, les gouttelettes disperse´es n’ont
aucune adhe´sion avec la matrice. A` l’ajout de 5% en masse du compatibilisant styre`ne-butadie`ne, la
taille des gouttelettes est fortement diminue´e et l’adhe´sion se trouve significativement ame´liore´e.
Une difficulte´ de ce type d’approche est la tendance qu’ont ces copolyme`res a` former des micelles
dans les homopolyme`res. En effet, initialement, les copolyme`res sont introduits dans l’un des deux
homopolyme`res. Du fait d’une partie fortement incompatible a` l’homopolyme`re et l’autre partie for-
tement compatible, les copolyme`res s’organisent en micelles. La pre´sence de ces micelles peut induire
une augmentation de la viscosite´ des homopolyme`res et surtout ralentir la migration des copolyme`res
vers l’interface, puisque ce sont des micelles et non des mole´cules isole´es qui sont transporte´es vers
l’interface. Ces entite´s sont souvent difficiles a` de´truire, et la migration d’un copolyme`re venant d’une
telle micelle est impossible a` des temps raisonnables.
Ce phe´nome`ne a e´te´ e´tudie´ par Shull et al. [11, 12]. Nous re´sumons brie`vement ici leurs tra-
vaux. Conside´rons une interface plane compose´e d’un polyme`re A d’e´paisseur eA et de polyme`res B
d’e´paisseur eB. Les copolyme`res A-B vont se placer a` l’interface lorsqu’ils sont introduits dans le mi-
lieu. On de´finit l’exce`s de copolyme`res a` l’interface (par rapport au syste`me sans copolyme`re) z
∗
. Il
est fonction de la fraction volumique a` l’e´quilibre dans la matrice Φ∞.
z
∗
=
∫ ∞
0
[Φ(x)− Φ∞] dx (1.28)
Avec Φ(x) la fraction volumique du copolyme`re en coordonne´e x de l’e´chantillon si l’e´chantillon est
repre´sente´ comme dans la figure 1.15, Φ∞ la fraction volumique du copolyme`re dans la matrice.
Shull et al. [12] travaillent sur l’interface d’homopolyme`res PS/poly(2-vinylpyridine) (PVP) ren-
force´e par le copolyme`re polystyre`ne deute´re´ (dPS)/PVP. Ils observent qu’en dessous d’une fraction
volumique seuil ΦPSC de copolyme`res dPS/PV dans le PS (e´gale a` 4,5%), le copolyme`re est guide´ par
l’attraction du bloc dPS du copolyme`re vers le coˆte´ PS de l’interface et l’attraction du bloc PVP du
copolyme`re vers le coˆte´ PVP de l’interface. En dessous de cette valeur seuil, une seule re´gion d’exce`s de
copolyme`re est observe´e a` l’interface PS/PVP. Au-dessus de cette concentration seuil, une autre zone
d’exce`s de copolyme`res apparait a` la surface libre (figure 1.16). Les auteurs interpre`tent ce re´sultat par
la formation d’une structure organise´e comme des micelles stabilise´es par des copolyme`res situe´es a` la
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Figure 1.15 – Repre´sentation de l’axe x dans les travaux de Shull et al. [11, 12].
surface. Cette interpre´tation a e´te´ confirme´e par une observation au microscope e´lectronique a` trans-
mission (TEM), illustrant la forte tendance des copolyme`res a` s’organiser en micelles, et la stabilite´
de ces structures.
Figure 1.16 – Distribution de copolyme`re dPS-PVP dans la profondeur de l’e´chantillon PS/PVP. Si
z
∗
i est l’exce`s de copolyme`re a` l’interface et z
∗
s est l’exce`s de copolyme`re a` la surface, (a) Φ
PS
C = 3, 2%,
z
∗
i = 10 nm, z
∗
s = 0, (b) Φ
PS
C = 5, 7%, z
∗
i = 13, 4 nm, z
∗
s = 15 nm (c) Φ
PS
C = 7, 0%, z
∗
i = 27 nm,
z
∗
s = 24 nm
Dans la pratique, le temps de migration des copolyme`res diblocs vers l’interface ou` ils agissent sur la
compatibilisation des homopolyme`res est tre`s long et d’autant plus que la viscosite´ des homopolyme`res
est grande. Il n’est donc pas tre`s efficace, d’un point de vue industriel, de provoquer la compatibilisation
entre deux homopolymres par ajout de copolyme`res diblocs dans l’une des deux phases.
1.4.3 Compatibilisation des polyme`res immiscibles par polyme`res re´actifs
Pour palier a` la lenteur de migration vers l’interface des copolyme`res diblocs, l’industrie pre´fe`re
re´aliser la compatibilisation en formant les copolyme`res directement a` l’interface, au moyen de po-
lyme`res re´actifs. Il s’agit de cre´er des liaisons covalentes entre un polyme`re re´actif compatible avec
l’un des deux homopolyme`res et susceptible de re´agir chimiquement avec l’autre homopolyme`re. Si les
homopolyme`res a` compatibiliser sont A et B, l’ajout du polyme`re re´actif aura une partie C compatible
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avec l’un des homopolyme`res (disons A) et une partie D pouvant re´agir avec l’autre homopolyme`re
(disons B). Le copolyme`re interfacial est donc produit in situ directement a` l’interface. Plusieurs po-
sitions des groupements re´actifs sont possibles et sont re´sume´es dans la figure 1.17. L’exemple 1 de´crit
une addition d’un polyme`re re´actif en bout de chaˆıne ge´ne´rant un copolyme`re dibloc, l’exemple 2 ex-
pose une addition d’un polyme`re en bout de chaˆıne ge´ne´rant un copolyme`re greffe´, l’exemple 3 montre
une addition d’un polyme`re contenant un groupement pendant re´actif donnant un copolyme`re greffe´
et l’exemple 4 montre une addition d’un polyme`re contenant un groupement pendant re´actif donnant
un copolyme`re branche´. Notre travail porte sur le syste`me polypropyle`ne (PP)/poly(vinyle alcool-
co-e´thyle`ne) (EVOH) stabilise´ par des chaˆınes de PP greffe´es anhydride male´ique (PP-g-AM) qui se
trouve initialement dans l’homopolyme`re PP, mais nous avons e´galement e´te´ amene´s a` travailler sur le
syste`me PP/polyamide 6 (PA6) stabilise´ par le PP-g-AM situe´ initialement dans l’homopolyme`re PP.
Les figures 1.18 et 1.19 de´taillent respectivement la re´action chimique de greffage entre le PP-g-AM
et l’EVOH et entre le PP-g-AM et le PA6.
Figure 1.17 – Diffe´rentes configurations de compatibilisation par polyme`re re´actif.
Figure 1.18 – Re´action de greffage entre le PP-g-AM et l’EVOH.
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Figure 1.19 – Re´action de greffage entre le PP-g-AM et le PA6.
Les parame`tres de la cine´tique de la re´action, les proprie´te´s thermiques de la re´action et la diffusion
de ces polyme`res re´actifs sont importants pour maˆıtriser le proce´de´. Ce mode de compatibilisation
a pour avantage la proximite´ des compatibilisants a` l’interface et le fait que les compatibilisants n’a
aucune partie fortement incompatible avec l’un ou l’autre homopolyme`re et donc ont moins tendance
a` s’associer en micelles que des copolyme`res diblocs me´lange´s a` l’un des homopolyme`res. Le temps
d’action faible de ces polyme`res a conduit a` une large utilisation de ces syste`mes re´actifs a` l’e´chelle
industrielle car est conside´rablement diminue´.
En fait, on peut de´composer le roˆle interfacial des compatibilisants en deux actions principales.
La premie`re consiste a` abaisser la tension interfaciale du syste`me, la seconde est une  compati-
bilisation  me´canique, lie´e au fait que, si les blocs respectivement compatibles avec chacun des
homopolyme`res sont assez longs pour s’encheveˆtrer avec les chaˆınes de part et d’autre de l’inter-
face, et e´ventuellement co-cristalliser avec elles, alors ces copolyme`res agissent comme des promoteurs
d’adhe´sion. Nous pre´sentons brie`vement l’e´tat des connaissances sur chacun de ces aspects.
1.4.4 Premier roˆle des compatibilisants : activite´ interfaciale
Largeur d’interface
Les fluctuations thermiques permettent une pe´ne´tration partielle des monome`res du polyme`re A
dans le polyme`re B. Le re´sultat est une largeur de la zone interfaciale, dans laquelle la concentration
de A dans B passe progressivement de 0 a` 1, sur une e´paisseur perpendiculaire a` l’interface λ.
Pour une chaˆıne ide´ale, λ ∼ aχ−1/2AB (avec χ−1/2AB le nombre de monome`res de A pe´ne´trant dans B
et χAB le parame`tre d’interaction de Flory entre deux polyme`res). Pour les syste`mes incompatibles,
cette largeur est d’environ 2 nm, une valeur plus petite que l’ordre de grandeur de la distance entre
deux encheveˆtrements (de 5 a` 10 nm). La figure 1.20 est une repre´sentation sche´matique de la largeur
d’interface.
Si des copolyme`res diblocs A-B viennent se placer a` l’interface, graˆce a` l’interaction favorable des
monome`res de chacun des blocs avec les monome`res des homopolyme`res correspondants, ils contribuent
a` masquer les interactions directes entre monome`res appartenant a` chacun des homopolyme`res et
amene´s au contact les unes des autres a` l’interface.
Qu’ils s’agissent de copolyme`res diblocs initialement me´lange´s a` l’un des homopolyme`res, ou des
polyme`res re´actifs qui cre´ent des copolyme`res in situ a` l’interface, ces compatibilisants agissent de la
meˆme manie`re et sont spontane´ment attire´s par l’interface. Cette activite´ interfaciale se traduit par
une re´duction de la tension interfaciale entre les deux phases
Tension interfaciale
La tension interfaciale γAB entre deux polyme`res A et B, est elle aussi relie´e au parame`tre d’inter-
action χAB [13], puisqu’elle mesure l’e´nergie ne´cessaire a` cre´er une unite´ de surface d’interface, ou` les
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Figure 1.20 – Repre´sentation sche´matique de la largeur d’interface λ.
monome`res A sont en interaction avec les monome`res B. On a :
γAB ∼ kBT
a2
(χAB
6
)1/2
(1.29)
Avec a la longueur de Kuhn. On attend donc que la pre´sence de copolyme`res a` l’interface diminue la
tension interfaciale.
Plusieurs e´tudes expe´rimentales montrent que l’ajout de compatibilisants induit une re´duction de
la tension interfaciale [11, 14, 15, 16, 17]. D’autres auteurs ont e´tudie´ le proble`me par une approche
the´orique. Noolandi et Hong [18, 19] ont montre´ que pour les syste`mes faiblement compatibles et stabi-
lise´s par les copolyme`res diblocs, la tension interfaciale diminue line´airement avec la concentration en
copolyme`res avant la concentration micellaire critique (CMC). La diminution de la tension interfaciale
peut s’exprimer sous la forme suivante :
∆γ = dφc
(
1
2
χAB +
1
Zc
− 1
Zc
exp
(
ZcχAB
2
))
(1.30)
Avec Zc le degre´ de polyme´risation du copolyme`re dibloc, d la moitie´ de la largeur d’interface d =
λ
2
et φc la fraction volumique des copolyme`res a` l’interface. La figure 1.21 montre le bon accord entre
l’ajustement line´aire de la re´duction de tension interfaciale telle que calcule´e par l’approche de Noolandi
et Hong [18, 19] en fonction de la fraction volumique de copolyme`re a` une concentration en copolyme`re
infe´rieure a` la CMC et les donne´es expe´rimentales de S. H. Anastasiadis et al [20] sur le syste`me
Polystyre`ne/1,2-polybutadie`ne stabilise´ par du poly(styre`ne-co-1,2-butadie`ne) (PS/PB/P(S-c-B).
Une faible concentration en copolyme`re provoque une grande diminution de la tension interfaciale.
Noolandi et Hong [18, 19] font remarquer l’importance de la taille des copolyme`res. En effet, plus la
taille des copolyme`res est grande, plus ces macromole´cules ont tendance a` former des micelles dans le
volume d’homopolyme`re au lieu de migrer a` l’interface. Comme de´ja` e´voque´ dans le paragraphe  com-
patibilisation des polyme`res immiscibles par copolyme`res diblocs , lorsque les micelles sont forme´es,
leur de´structuration ou leur migration a` l’interface devient tre`s difficile. Cette limitation qui freine la
saturation de l’interface conditionne l’activite´ interfaciale des copolyme`res diblocs.
Concernant notre cas, les compatibilisants utilise´s sont des polyme`res re´actifs. Cette fac¸on de
compatibiliser permet d’obtenir une interface sature´e en copolyme`re car la cre´ation de micelles est nulle
puisque les polyme`res re´actifs ajoute´s dans l’un des homopolyme`res sont compatibles avec ce dernier.
Nous voyons alors que la capacite´ a` re´duire la tension interfaciale par ce type de compatibilisant
est potentiellement plus efficace que celle des copolyme`res diblocs. Il devient alors possible que les
fluctuations thermiques parviennent a` de´stabiliser totalement l’interface.
Ainsi, Lyu et al. [21] ont observe´ une augmentation de la rugosite´ de l’interface polystyre`ne amino
termine´ (PS-N2)/poly(me´thyl me´thacrylate) termine´ anhydride male´ique (PMMA-ah) de plusieurs
centaines de nanome`tres, interpre´te´e comme re´sultant de la diminution de la tension interfaciale,
induite par la cre´ation de copolyme`res a` l’interface apre`s la re´action entre PS-NH2 et PMMA-ah. Le
me´canisme propose´ pour cette instabilite´ interfaciale est le suivant : les copolyme`res forme´s in situ et
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Figure 1.21 – Re´duction de la tension interfaciale en fonction de la fraction volumique en copolyme`re
a` l’interface pour le syste`me PS/PB/P(S-c-B) a` 145 ◦C e´tudie´ par S. H. Anastasiadis et al [20]. La
droite est l’ajustement line´aire pre´vu par la the´orie de Noolandi et Hong [18, 19].
les fluctuations thermiques conduisent a` une le´ge`re de´formation qui courbe l’interface. La courbure
de l’interface provoque une augmentation de la tension interfaciale, car la densite´ de copolyme`res se
trouve dilue´e. Soit l’interface reprend sa forme plate a` l’e´quilibre, soit de nouveaux copolyme`res se
greffent a` l’interface auquel cas la tension interfaciale diminue et l’interface se rugosifie (figure 1.22).
Jiao et al. [22] se sont e´galement inte´resse´s a` la question de la rugosification d’une interface entre
deux polyme`res incompatibles stabilise´e par un polyme`re re´actif. Ils montrent que la tension interfa-
ciale peut eˆtre annule´e dans le syste`me PS termine´s NH2/poly(styre`ne-anhydride male´ique) (PS-AM)
et cette annulation est accompagne´e d’une e´mulsion situe´e pre`s de l’interface et d’une ondulation
d’interface avec une longueur d’onde caracte´ristique de 50 nm. La dimension des ondulations cor-
respond a` la taille des gouttes de l’e´mulsion. Les auteurs sugge`rent que la rugosite´ est provoque´e
par les copolyme`res a` l’interface des gouttes d’e´mulsion qui viennent de´former localement l’interface
par  pincement  de l’interface pitch off. Ces re´sultats ont e´te´ confirme´s par Kim et al. [23] sur
PS-AM/poly(2-vinylpyridine) (P2VP) avec une longueur caracte´ristique de rugosite´ a` 15 nm.
1.4.5 Deuxie`me roˆle des compatibilisants : promoteur d’adhe´sion
Le parame`tre physique qui repre´sente l’adhe´sion entre deux mate´riaux est la re´sistance a` la fracture
GC , e´galement appele´e l’e´nergie d’adhe´sion. C’est l’e´nergie ne´cessaire pour propager une fracture par
unite´ de surface. Donnons quelques ordres de grandeur. Pour un mate´riau homoge`ne, la propagation
d’une fracture ne´cessite une se´rie de ruptures de liaisons. Si nous conside´rons qu’il y a une liaison C-C
tous les nm2 et que l’e´nergie de liaison est de 300 kJ/mol, l’e´nergie d’adhe´sion lie´e a` la rupture de
ces liaisons est de l’ordre de 1 J/m2. Cependant, les e´nergies mesure´es pour se´parer deux mate´riaux
polyme`res sont bien plus e´leve´es [24, 25, 26], pouvant de´passer 500 J/m2. Cette diffe´rence vient d’un
processus de dissipations de l’e´nergie dans une zone au voisinage de l’interface et d’origine plastique.
Nous de´crirons en quoi cette de´formation plastique contribue a` augmenter l’adhe´sion et dans quelles
conditions les compatibilisants favorisent cette situation.
Comportement me´canique et de´formation des polyme`res
Revenons brie`vement sur les proprie´te´s me´caniques des mate´riaux polyme`res. Un polyme`re ductile
ne re´pond pas de la meˆme manie`re qu’un polyme`re fragile. En effet, lorsqu’il est soumis a` une sollici-
tation me´canique, la re´ponse d’un polyme`re ductile peut eˆtre se´pare´e en deux parties caracte´ristiques.
La de´formation est tout d’abord e´lastique, re´versible et il y a proportionnalite´ entre contrainte ap-
plique´e et la de´formation (figure 1.23). Dans cette premie`re partie, le polyme`re est caracte´rise´ par
le module de Young E, qui est la pente de la droite contrainte en fonction de la de´formation. Puis,
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Figure 1.22 – Me´canisme de rugosite´ propose´ par Lyu et al. [21]. (a) L’interface est sature´e en
copolyme`res blocs, (b) dilution des copolyme`res a` l’interface provoque´e par une fluctuation thermique,
(c) greffage d’un nouveau copolyme`re : stabilisation de la rugosite´.
contrairement aux mate´riaux fragiles, qui se cassent au point Y, les mate´riaux compose´s de polyme`res
semi-cristallins peuvent continuer a` se de´former, ils entrent dans une phase de de´formation plastique
irre´versible. On dit alors que le polyme`re est ductile. Ce re´gime est caracte´rise´ par la contrainte σy
pour initier la de´formation plastique qui correspond a` une de´formation y. Quand cette de´formation
s’e´tend dans tout le mate´riau, il se durcit et la contrainte augmente a` nouveau et la rupture se produit
au point R.
Les polyme`res semi-cristallins, sont fragiles ou ductiles pour des tempe´ratures infe´rieures a` la
tempe´rature de transition vitreuse. Dans cette gamme de tempe´rature, des craquelures (crazing en
anglais) sont parfois observe´es apre`s une de´formation de traction. Ce me´canisme de de´formation
ou` le polyme`re s’oriente et forme un re´seau de fibrille (figure 1.24) est possible si la masse mo-
laire entre encheveˆtrements est suffisamment grande. Pour des tempe´ratures entre la tempe´rature
de transition vitreuse et la tempe´rature de fusion, les polyme`res semi-cristallins sont plus proches de
mate´riaux e´lastome`res re´ticule´s a` faible de´formation (e´lastiques de faible module de Young). En grande
de´formation dans cette gamme de tempe´rature, la de´formation est accompagne´e d’une modification
de la structure cristalline du mate´riau : les sphe´rolites sont de´truits, les lamelles glissent les unes par
rapport aux autres permettant aux chaˆınes de s’aligner selon la direction de traction. Il se forme alors
une structure cristalline en fibre, tre`s re´sistante.
Me´canisme de fracture
Approche de Griffith et Williams. La premie`re description me´canique de la fracture a e´te´
de´veloppe´e par Griffith [27]. Elle repose sur un bilan d’e´nergie et permet d’e´crire l’e´quation d’e´quilibre
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Figure 1.23 – Courbe contrainte en fonction de la de´formation d’un polyme`re.
Figure 1.24 – Structure d’une craquelure.
d’une fracture de longueur a, en contrainte plane. L’approche de Griffith s’applique aux mate´riaux
fragiles donc avec tre`s peu de dissipation plastique, qui restent essentiellement e´lastiques, partout, sauf
dans une tre`s petite zone en teˆte de fracture. Il existe une contrainte seuil σcrit pour faire propager la
fissure :
piaσ2crit = 2γE (1.31)
Avec γ l’e´nergie de surface du mate´riau et E son module e´lastique.
L’approche de Williams modifie les e´quations de Griffith afin de de´crire les mate´riaux ductiles ou`
l’e´nergie lie´e aux de´formations plastiques en teˆte de fissure et a` la cre´ation de ces zones de dissipation
plastique pendant l’avance´e de la fissure pre´dominent sur l’e´nergie de surface.
Dans le cas des mate´riaux ductiles soumis a` une contrainte dont l’e´nergie cine´tique est ne´gligeable
et si la dissipation de l’e´nergie est localise´e en teˆte de fracture, l’e´quation 1.31 devient :
σ2crit =
GcE
pia
(1.32)
Avec Gc le taux de restitution critique de l’e´nergie e´lastique qui repre´sente la plus petite e´nergie
disponible pour faire propager la fissure d’une unite´ de surface, ou e´nergie d’adhe´sion.
Approche de Dugdale. Le mode`le de Dugdale [28] de´crit plus particulie`rement cette zone plastique
dans le cas des polyme`res qui se de´forment par craquelures. Il conside`re un solide infini soumis a` une
contrainte σ dans lequel une cavite´ elliptique de longueur totale 2L s’est de´veloppe´e. L’axe principal
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de l’ellipse est perpendiculaire a` la direction de traction (figure 1.25). Il existe deux zones plastiques
de longueur s aux extre´mite´s de la cavite´ ou` s’exerce une contrainte de compression constante σy e´gale
a` la contrainte seuil de plasticite´ du mate´riau. L’e´cartement des le`vres de la fissure δ est relie´ au taux
de restitution de l’e´nergie par la relation suivante :
GC = 2δσd (1.33)
Figure 1.25 – Description de la fissure dans le mode`le de Dugdale.
Adhe´sion des polyme`res incompatibles renforce´s par des copolyme`res diblocs
La question est alors de comprendre comment l’e´cartement de la fissure de´pend des parame`tres
mole´culaires du syste`me, et comment la pre´sence de promoteurs d’adhe´sion (les copolyme`res) impacte
l’e´nergie d’adhe´sion.
Plusieurs e´tudes ont permis, dans les anne´es 1990-2000, d’e´lucider ces questions, d’abord pour des
assemblages de polyme`res amorphes renforce´s par des copolyme`res diblocs, puis pour des polyme`res
semi-cristallins (surtout pour le couple PA6/PP) renforce´s par re´action interfaciale conduisant a` des
copolyme`res forme´s in situ lors de l’assemblage.
Plusieurs me´canismes de rupture sont en compe´tition et l’un ou l’autre de ces me´canismes va
l’emporter sur les autres, selon les parame`tres mole´culaires du syste`me. A priori, deux me´canismes
de rupture peuvent se produire : soit les chaˆınes de copolyme`re, qui servent de lien entre les deux
polyme`res sont extraites, soit elles sont casse´es. Dans le premier cas, la contrainte σ∗ associe´e peut
s’e´crire de la manie`re suivante :
σ∗ = ΣNfmono (1.34)
Avec N l’indice de polyme´risation de l’un des blocs du copolyme`re, fmono la force ne´cessaire pour
faire glisser un monome`re sur sa taille, et Σ le nombre de copolyme`res par unite´ de surface d’interface.
Dans le second cas, la contrainte associe´e s’exprime de la fac¸on suivante :
σs = Σfb (1.35)
Σ est encore le nombre de copolyme`res par unite´ de surface et fb la force de rupture d’une chaˆıne.
Ces diffe´rents me´canismes de rupture peuvent eˆtre re´sume´s en fonction de la densite´ en copolyme`res
comme dans la figure 1.26, pour N faible a` gauche et pour N grand a` droite de la figure.
On voit que :
— Si N est faible et Σ assez faible (infe´rieur a` Σ+), la rupture se fera par extraction
— Si N est grand et Σ assez faible (infe´rieur a` Σ∗), la rupture se fera scission.
— Si Σ est assez grand (Σ > Σ+ avec N faible ou Σ > Σ∗ avec N grand) alors une zone plastique
de´forme´e apparaˆıtra en teˆte de fracture, et c’est l’e´nergie de formation de cette zone plastifie´e
qui dominera l’e´nergie de fracture. Ce dernier cas a e´te´ analyse´ me´caniquement par H. Brown
[29].
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Figure 1.26 – Diffe´rents modes de de´formations et de rupture d’une interface compose´e de deux
polyme`res renforce´e par de copolyme`res diblocs (a) N faible, transition extraction simple/formation
de craquelure. (b) N grand, transition scission simple/formation de craquelure.
Pour H. Brown [29], lors d’une craquelure, lorsqu’une fibrille principale se casse, elle ne se re-
contracte pas totalement graˆce aux fibrilles transverses qui la couplent aux autres, encore entie`res
(figure 1.24). De ce fait, les chaˆınes qui composent les fibrilles principales se cassent et transmettent
les contraintes aux fibrilles suivantes qui rompent a` leur tour et ainsi la rupture se propage. Il propose,
pour ce mode`le une loi GC ∼ Σ2 avec Σ la densite´ de surface des chaˆınes encheveˆtre´es participant
aux fibrilles. Ce mode`le est en accord avec les mesures d’adhe´sion a` l’interface du polyme´thacrylate
de me´thyle (PMMA)/PS renforce´e par des copolyme`res diblocs [30].
Schnell et al. [31], par une e´tude syste´matique, concluent une corre´lation entre la valeur du taux
de restitution critique de l’e´nergie et la largeur d’interface :
— Si la largeur d’interface est infe´rieure a` 6 nm, le taux de restitution critique de l’e´nergie est
faible et il n’y a pas d’encheveˆtrement entre les deux polyme`res, la rupture se fait par extraction
de chaˆınes.
— Si la largeur d’interface est comprise entre 6 nm et 12 nm, le taux de restitution critique de
l’e´nergie augmente fortement avec la taille de l’interface, la rupture se fait par craquelure et un
re´gime de de´formation plastique est observe´. Le nombre d’encheveˆtrements augmente avec la
largeur de l’interface.
— Si la largeur d’interface est supe´rieure a` 12 nm, le taux de restitution de l’e´nergie reste constant,
le nombre d’encheveˆtrements est suffisant pour obtenir une craquelure stable.
Lorsque les compatibilisants sont ajoute´s, ils migrent a` l’interface afin de cre´er des connecteurs qui
favorisent la transmission de contraintes a` travers l’interface [10]. Le me´canisme de fracture de´pend
de la taille des chaˆınes du copolyme`re compatibilisant et de leur densite´ de surface Σ.
En effet, si le degre´ de polyme´risation d’un des deux blocs du copolyme`re est faible (N << Ne), le
taux de restitution de l’e´nergie augmente line´airement, mais tre`s faiblement en fonction de la densite´
de copolyme`re et reste petit (figure 1.27).
Si le degre´ de polyme´risation d’un des deux blocs du copolyme`re est comparable au degre´ de po-
lyme´risation qui permet les encheveˆtrements, le taux de restitution de l’e´nergie augmente line´airement,
mais faiblement avec la densite´ de copolyme`res a` l’interface jusqu’a` une densite´ seuil (Σ+) ou` une aug-
mentation brutale est observe´e. Apre`s cette valeur seuil, le taux de restitution de l’e´nergie n’e´volue
plus en fonction de la densite´ de copolyme`res (figure 1.27)
Si le degre´ de polyme´risation des deux blocs est grand, le taux de restitution de l’e´nergie augmente
line´airement avec la densite´ de copolyme`res a` l’interface jusqu’a` une valeur seuil (Σ∗) ou` il se produit
un changement de pente abrupte et apre`s cette valeur seuil, le taux de restitution de l’e´nergie continue
a` augmenter, mais cette fois comme le carre´ de la densite´ de copolyme`res (figure 1.27). Cependant,
l’e´nergie d’adhe´sion ne peut augmenter inde´finiment car les compatibilisants ne peuvent pas se placer
a` l’interface de fac¸on infinie, il existe une densite´ a` saturation (Σsat).
1.5. LA CO-EXTRUSION 25
Figure 1.27 – E´volution du taux de restitution de l’e´nergie en fonction de la densite´ de copolyme`res
a` l’interface pour N ∼ Ne a` gauche et pour N > Ne a` droite.
1.5 La co-extrusion
Il s’agit d’un proce´de´ de mise en œuvre tre`s largement utilise´ pour produire des films polyme`res
multi-couches aux proprie´te´s inte´ressantes et varie´es (optique, re´sistance me´canique, proprie´te´s barrie`re
a` l’oxyge`ne. . .). Pour des applications comme l’emballage alimentaire ou` ils sont tre`s largement uti-
lise´s. Lorsque le film n’a qu’une couche, le terme employe´ n’est plus la co-extrusion, mais l’extrusion.
Cependant, comme vu pre´ce´demment, la plupart des polyme`res sont incompatibles. Ceci conduit a` une
adhe´sion faible entre les couches. C’est pourquoi, une fine couche appele´e liant (tie-layer en anglais)
est ajoute´e entre les diffe´rents mate´riaux constituant le film. Cette couche contient des polyme`res
modifie´s permettant la formation in situ de copolyme`res a` l’interface graˆce a` une re´action de greffage
chimique, et est compatible avec le polyme`re oppose´ a` cette interface re´active. Une bonne partie de
l’art de la co-extrusion repose sur le choix et la formulation des polyme`res et des liants.
Figure 1.28 – Repre´sentation sche´matique de la co-extrusion.
Une ligne de co-extrusion se pre´sente en cinq parties principales (figure 1.28). Les extrudeuses
dans lesquelles les mate´riaux sont introduits sous forme de granule´s. Les granule´s sont fondus par
conduction thermique et par dissipation d’e´nergie me´canique lie´e a` l’outillage et mis en pression
tout le long de l’extrudeuse. La jonction entre les diffe´rents polyme`res se fait dans une boˆıte de co-
extrusion ou dans une filie`re multicanal. A` la sortie de la filie`re, les mate´riaux viscoe´lastiques tendent
a` gonfler. Le film est alors aminci, re´tre´ci et refroidi dans la partie entre la filie`re et le rouleau de
refroidissement, appele´ air-gap. Les dimensions de la filie`re, les contraintes thermiques et me´caniques
applique´es dans l’air-gap fixent l’e´paisseur finale du film ainsi que ses proprie´te´s me´caniques. En effet,
la vitesse de refroidissement et les contraintes me´caniques subies par le film avant sa cristallisation
influencent fortement ses proprie´te´s. Le film est ensuite refroidi sur une succession de rouleaux froids
dont le premier est thermostate´. Le polyme`re cristallise au moment ou` il est plaque´ sur ce premier
rouleau. Au final, le mate´riau fini est enroule´ dans une bobine. Un sche´ma du proce´de´ de co-extrusion
est pre´sente´ sur la figure 1.28. En plus de controˆler la tempe´rature des mate´riaux tout au long du
proce´de´, ce qui fixera leur histoire thermique, il est possible de modifier les parame`tres de l’outillage
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pour changer l’histoire me´canique ainsi que la ge´ome´trie du film. Par exemple, l’e´paisseur du film final,
son e´tirage, son temps de se´jour dans l’outillage, le temps ouvert a` la re´action liant/polyme`re et la
cine´tique de cristallisation de´pendent du de´bit impose´ par les extrudeuses, de l’entrefer de la filie`re,
c’est-a`-dire la section rectangulaire a` travers laquelle s’e´coule les diffe´rents polyme`res (figure 1.29), de
l’air-gap (longueur, tempe´rature et de la vitesse d’e´tirage. . .). Le de´bit de chacune des extrudeuses,
quant a` lui, fixe la vitesse d’entre´e de la matie`re dans l’outillage, et donc a` ge´ome´trie fixe la proportion
de chaque mate´riau dans une section de film, ainsi que la vitesse de sortie de filie`re.
Figure 1.29 – Repre´sentation de l’entrefer et de l’air gap.
1.5.1 L’outillage
Nous reprenons en partie la pre´sentation faite par H. Bondil-Kiparissoff dans son manuscrit de the`se
[32] ainsi que les articles publie´s dans  Techniques de l’Inge´nieur  [33, 34]. L’outillage est forme´ par
l’extrudeuse ou les extrudeuses, la filie`re et la boˆıte de co-extrusion associe´e a` une filie`re (appele´e
feedblock). Ces deux e´le´ments peuvent eˆtre remplace´s par une filie`re multicanal. Enfin, l’outillage de
la co-extrusion se termine par un rouleau thermostate´, le rouleau froid.
Extrudeuse monovis
La fonction principale de chacune des extrudeuses monovis (figure 1.30) est de fondre le polyme`re
et par une mise en pression et avec un cisaillement, la matie`re a` l’e´tat liquide arrive a` la filie`re place´e
en extre´mite´ d’extrudeuse. Une extrudeuse comporte trois parties :
— La zone d’alimentation : le polyme`re est introduit sous forme solide (en granule´s ou en poudre).
— La zone de plastification : le polyme`re solide introduit coexiste avec sa forme fondue.
— La zone de pompage : le polyme`re, totalement fondu, est pousse´ vers la filie`re.
La matie`re est fondue par un me´canisme de frottement des granule´s ou de la poudre sur les parois
de la vis et du fourreau. Diffe´rentes tailles et ge´ome´tries (diame`tre inte´rieur du fourreau, diame`tre du
corps de la vis, pas de vis, profondeur du chenal, rapport longueur sur diame`tre de la vis) peuvent
eˆtre utilise´es, selon la matie`re a` transformer et les conditions de transformation choisies.
Boˆıte de co-extrusion et feedblock ou filie`re multicanal
Le roˆle de cette partie de la ligne de co-extrusion est de mettre en contact des polyme`res sous
forme de nappes liquides superpose´es. Selon les syste`mes, on cherche soit a` assurer un contact long
entre les polyme`res pour laisser le temps a` la re´action de greffage a` l’interface de se faire, soit on
cherche a` effectuer une jonction tardive pour des syste`mes dont l’interface est instable. La jonction
pre´coce est re´alise´e dans une boˆıte de co-extrusion en amont de la filie`re. Son utilisation est associe´e
a` la filie`re place´e en aval. A` ce moment, les polyme`res fondus sont re´organise´s pour former une
unique nappe multicouche. L’avantage des syste`mes a` boˆıte de co-extrusion par rapport a` une filie`re
multicanal est qu’elle est facilement de´montable. La re´partition des couches des diffe´rents polyme`res se
fait uniquement par le changement de la boˆıte. Enfin, ce syste`me permet d’utiliser une extrudeuse par
mate´riau et non pas par couche. Cependant, lorsqu’un temps de contact court est souhaite´, la filie`re
multicanal est pre´fe´re´e. Elle permet de former les diffe´rentes couches se´pare´ment puis de les re´unir
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juste avant la sortie de la filie`re. Les diffe´rents polyme`res sont alors mis en forme inde´pendamment les
uns des autres. L’avantage de ce dernier type de filie`re est la possibilite´ de coextruder des polyme`res
aux proprie´te´s rhe´ologiques tre`s diffe´rentes et il est pre´fe´re´ pour la co-extrusion de films contenant
plus de trois couches.
Rouleau thermostate´
En fonction du de´bit global de la ligne de production, la dimension du rouleau thermostate´ est
essentielle pour un refroidissement homoge`ne du film. Il est souvent poli (avec une rugosite´ typique
infe´rieure a` 0,3 µm). Mais pour des vitesses de lignes e´leve´es, un traitement de surface est effectue´
afin de diminuer le contact me´tal/polyme`re, c’est-a`-dire limiter le collage du polyme`re sur le rouleau :
ce dernier est matifie´. La tempe´rature du rouleau est tre`s importante pour les polyme`res cristallins
ou semi-cristallins comme le polypropyle`ne (PP) et le poly(e´thyle`ne-co-vinyl alcool) (EVOH) utilise´s
dans le cadre de cette the`se. En effet, les conditions de refroidissement sur le rouleau thermostate´ de
ces polyme`res de´finissent la structure cristalline du film. De plus, plus le refroidissement est tardif,
plus le temps ouvert a` la re´action de greffage des copolyme`res a` l’interface est long et par conse´quent,
plus la densite´ de greffage risque d’eˆtre e´leve´e. Enfin, l’e´tirement final du film impose´ dans l’air gap
tend a` augmenter l’aire d’interface entre les diffe´rents polyme`res constituant le film et donc a` diluer
les copolyme`res de´ja` forme´s. Des e´tudes syste´matiques sur des films trichouches PA6/liant/PA6 (le
liant e´tant une dispersion de PP-g-AM dans le PP) ont bien mis en e´vidence ces effets de dilution
de copolyme`res par cre´ation de surface d’interface, ainsi que, de fac¸on antagoniste, la possibilite´
d’augmenter la quantite´ de copolyme`res interfaciaux en convectant vers l’interface des chaˆınes re´actives
sous l’effet de l’e´longation [35, 36]. Le proce´de´ de co-extrusion apparaˆıt donc comme un proce´de´
complexe, et les diffe´rents parame`tres du proce´de´ agissant de fac¸on couple´e vis-a`-vis de la re´action de
greffage interfacial et de la morphologie cristalline des diffe´rents polyme`res.
Figure 1.30 – Repre´sentation sche´matique de l’extrudeuse monovis.
1.5.2 Les proble`mes rencontre´s en extrusion
La stabilite´ et la complexite´ du proce´de´ de co-extrusion sont a` l’origine d’un certain nombre de
proble`mes bien connus des personnes du me´tier. Pour certains de ces proble`mes, qui apparaissent a`
l’e´chelle globale du film, et aussi bien en extrusion qu’en co-extrusion, des parades ont e´te´ invente´es
au fil des anne´es.
Si la vitesse de rotation du rouleau est trop rapide, elle peut entraˆıner la rupture du film. Un
phe´nome`ne de  neck-in , traduit par un re´tre´cissement late´ral est observe´ dans l’air gap, a` l’endroit
ou` le film est sur-e´tire´. On peut ne´anmoins surmonter de manie`re syste´matique ce proble`me graˆce
a` des busettes. Des pipettes late´rales projettent un flux d’air comprime´ sur les bords du film afin
d’e´viter ce re´tre´cissement. Enfin, les films sortis de l’extrusion pre´sentent souvent une sure´paisseur sur
les bords. C’est le de´faut  os de chien . La solution est de couper les bords dans le but d’obtenir un
film homoge`ne sur toute sa largeur. En fait, le proce´de´ de co-extrusion pre´sente un grand nombre de
challenges. La qualite´ du film de´pend du mate´riel (l’outillage de la co-extrusion) et des parame`tres de
co-extrusion. Ces parame`tres ne sont jamais uniques, ils sont a` adapter aux mate´riaux utilise´s, et ils
agissent de fac¸on couple´e sur les proprie´te´s finales du film.
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Au-dela` des qualite´s globales (dimensions late´rales, e´paisseur globale) du film, de nombreux autres
de´fauts de co-extrusion affectant soit l’inte´grite´ d’une ou plusieurs des nappes de polyme`res, soit les
re´partitions en e´paisseur peuvent apparaˆıtre. Nous de´taillons ci-apre`s certains de ces de´fauts pour
nous focaliser sur le de´faut de granite´, qui a e´te´ l’objet de nos travaux.
1.6 De´fauts de co-extrusion
Nous de´taillons maintenant deux types de de´fauts auxquels les spe´cialistes de la co-extrusion
se sont heurte´s et qui affectent les proprie´te´s d’usage des films fournis. Ces de´fauts sont tous les
deux des de´fauts interfaciaux. Le premier correspond a` une rupture de continuite´ d’un des films, ou
l’encapsulation, et le deuxie`me correspond a` des  vagues  macroscopiques. Ces de´fauts doivent eˆtre
maˆıtrise´s car ils apparaissent dans certaines conditions de co-extrusion, quelques soient les mate´riaux
utilise´s meˆme dans les syste`mes non re´actifs. Ils pre´sentent des similitudes avec les de´fauts e´tudie´s dans
le cadre de cette the`se, mais a` des e´chelles nettement plus grandes (a` l’e´chelle macroscopique). De fait, il
existe e´norme´ment d’e´tudes sur les de´fauts pre´sents dans les syste`mes non re´actifs [37, 38, 39, 40, 41]
mais celles portant sur les de´fauts interfaciaux apparaissant dans les syste`mes re´actifs restent peu
nombreuses. La description de ces de´fauts macroscopiques sera un point de de´part pour cerner des
similitudes et des diffe´rences avec les de´fauts auxquels nous nous sommes confronte´s dans cette the`se.
1.6.1 Le de´faut d’encapsulation
Le de´faut d’encapsulation est l’enrobage d’un mate´riau dans un autre qui se de´veloppe le long
de la filie`re (figure 1.31). Joseph et al. ont e´tudie´ le flux de deux fluides non miscibles de viscosite´s
diffe´rentes et de meˆme densite´ dans un tuyau sous gradient de pression [37]. Dans un syste`me de deux
polyme`res, les constituants s’arrangent de telle sorte que celui a` faible viscosite´ migre vers la re´gion
de haute contrainte. Selon les termes de Joseph, Nguyen et Beavers [42] : High-viscosity liquids hate
to work. Low-viscosity liquids are the victims of the laziness of high-viscosity liquids because they are
easy to push around.
Figure 1.31 – De´faut d’encapsulation rencontre´ en co-extrusion. Le fluide 1 est plus visqueux que le
fluide 2.
Or la viscosite´ des polyme`res est fonction de la tempe´rature et de la contrainte de cisaillement.
Ainsi, un fluide qui est encapsule´ par un autre a` une tempe´rature ou a` une contrainte de cisaillement,
peut eˆtre le fluide entourant pour une autre tempe´rature ou pour une autre contrainte de cisaillement.
De plus, la pre´sence d’un gradient de contrainte dans la filie`re (la contrainte de cisaillement est plus
e´leve´e sur la paroi de la filie`re qu’au centre de la filie`re) rend difficile l’e´tude de la forme d’encapsulation.
Southern et al. [43] ont e´galement e´tudie´ le roˆle de l’e´lasticite´ et ont conclu qu’elle a un effet moindre
que la viscosite´ sur l’encapsulation. Cette instabilite´ d’encapsulation est en premie`re approximation
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essentiellement visqueuse. Cependant, pour deux polyme`res de viscosite´s comparables, le polyme`re
dont l’e´lasticite´ est plus importante a tendance a` encapsuler l’autre.
1.6.2 Le de´faut d’instabilite´s interfaciales
Ce de´faut se manifeste par une irre´gularite´ visible a` l’œil nu (figure 1.32). Il se traduit par la
variation d’e´paisseur des diffe´rentes couches (figure 1.33), alte´rant de manie`re conse´quente la qualite´
esthe´tique et optique du film final [44, 45]. Pire encore, les proprie´te´s barrie`res et me´caniques peuvent
eˆtre rompues si cette instabilite´ entraine une rupture de continuite´ d’au moins une couche.
Figure 1.32 – Photographie montrant l’irre´gularite´ interfaciale du film coextrude´ compose´ de trois
couches de polyme`re [45]. La direction de la co-extrusion va de gauche a` droite horizontalement. Les
vagues apparentes de plusieurs dizaines de millime`tres ne sont pas situe´es a` la surface, mais bien sur
l’une ou plusieurs interfaces internes.
Figure 1.33 – Instabilite´s interfaciales pre´sentant comme des vagues visibles a` l’oeil nu.
Ce type d’instabilite´s a e´te´ tre`s largement e´tudie´ en variant la ge´ome´trie de la filie`re [45, 44, 43],
en se focalisant sur des fluides newtoniens [46] avec des e´coulements varie´s [47, 46]. Kan et Han
[48] prouvent que les instabilite´s interfaciales sont influence´es a` la fois par le rapport de viscosite´
et le rapport d’e´lasticite´ des deux polyme`res. Nous allons uniquement relever quelques observations
dans ce domaine et nous nous limiterons aux instabilite´s interfaciales pre´sentes en co-extrusion de films
minces, laissant volontairement de coˆte´ les instabilite´s interfaciales en souﬄage et autres process de co-
extrusion. Han et Shetty [45] ont travaille´ sur le syste`me polystyre`ne (PS)/polye´thyle`ne basse densite´
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Figure 1.34 – Se´paration distincte des re´gions stables/instables sur les films coextrude´s PS/LDPE/PS.
En abscisse le rapport d’e´paisseur PS/LDPE et en ordonne´e la contrainte de cisaillement a` la paroi.
Figure 1.35 – Se´paration distincte des re´gions stables/instables sur les films coextrude´s PS/LDPE/PS.
En abscisse le rapport d’e´paisseur PS/LDPE et en ordonne´e la contrainte de cisaillement a` l’interface.
Cette se´paration est inde´pendante du rapport d’e´paisseur.
(LDPE) et ont vu qu’il y avait une corre´lation directe entre la taille caracte´ristique des instabilite´s
interfaciales et la contrainte de cisaillement a` l’interface. Ils remarquent une se´paration nette entre les
re´gions a` interface stable et les re´gions a` interface instable en fonction de la contrainte de cisaillement
a` la paroi de la filie`re pour chaque rapport d’e´paisseur des couches (figure 1.34). Une solution pour
supprimer les instabilite´s serait alors d’augmenter la tempe´rature de co-extrusion pour baisser la
viscosite´ des polyme`res fondus et donc la contrainte de cisaillement a` la paroi de la filie`re et de
changer le rapport d’e´paisseur. Ne´anmoins en pratique, il est tre`s difficile de maˆıtriser le rapport
d’e´paisseur, car il est pilote´ en faisant varier les de´bits des fondus et ceci est a` ajuster pour chaque
se´rie de polyme`res. Enfin, il existe une valeur critique de la contrainte de cisaillement a` l’interface a`
partir de laquelle le film fabrique´ devient instable (figure 1.35). Ce seuil est inde´pendant du rapport
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d’e´paisseur. Toutes ces avance´es expe´rimentales montrent que les instabilite´s interfaciales de´pendent
de la rhe´ologie, du rapport d’e´paisseur des polyme`res utilise´s, de la tempe´rature de co-extrusion, de
la contrainte de cisaillement a` la paroi de la filie`re et a` l’interface. Mais elles ne servent que de guide
et les industriels ont souvent recours a` une strate´gie  essais-erreurs  pour concevoir un produit.
Aussi, chaque re´sultat est difficilement transposable d’un mate´riau a` un autre. C’est pourquoi, il a
e´te´ essentiel de comple´ter ces progre`s expe´rimentaux par des mode´lisations pour pre´ciser les relations
entre proprie´te´s rhe´ologiques, conditions de co-extrusion et qualite´ du film produit. Ces instabilite´s
interfaciales se forment dans des syste`mes de polyme`res incompatibles, sans copolyme`res a` l’interface.
Nous ne de´crirons pas ces mode`les de fac¸on de´taille´e. Nous ne mentionnerons que les travaux de R.
Valette [49] qui sont des travaux a` la fois expe´rimentaux et the´oriques.
R. Valette [49] lors de sa the`se, remarque que ces instabilite´s interfaciales s’amplifient au cours de
la progression du film dans la filie`re et croissent dans la direction de l’e´coulement. Il s’agit donc d’insta-
bilite´s de caracte`re convectif (figure 1.36), c’est-a`-dire qu’elles se de´veloppent progressivement le long
de la ligne d’extrusion. Les films instables pourraient eˆtre stables si la filie`re e´tait suffisamment courte.
R. Valette a e´tudie´ la pe´riode spatiale du de´faut et la manie`re dont le syste`me re´pond a` une pertur-
bation controˆle´e. Pour ce faire, il a mis en place un dispositif expe´rimental original inspire´ de Wilson
et Khomami [50], capable de forcer pe´riodiquement un syste`me en introduisant dans l’e´coulement une
perturbation de de´bit de fre´quence et d’amplitude controˆle´es. R. Valette a ainsi montre´ que :
— Les syste`mes stables, loin de la transition stable/instable, sont insensibles aux perturbations
dont la fre´quence varie de 0,2 a` 1,0 Hz.
— Les syste`mes fortement instables, loin de la transition stable/instable, sont tre`s sensibles aux
perturbations mais l’instabilite´ n’est pas bidimensionnelle (figure1.37).
— Les syste`mes instables proches de la transition stable/instable sont e´galement tre`s sensibles
aux perturbations et l’instabilite´ reste bidimensionnelle. En plus du de´faut spatial amplifie´ de
manie`re exponentielle, un de´faut secondaire peut apparaˆıtre lorsque le de´faut est fortement
perturbe´ (figure 1.38)
Figure 1.36 – Caracte`re convectif de l’instabilite´ interfaciale. Vue de dessus de la structure solidifie´e
extraite d’une co-extrusion polystyre`ne/polye´thyle`ne (the`se R. Valette [49]). L’instabilite´ interfaciale
est progressivement amplifie´e le long de la filie`re.
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Figure 1.37 – Instabilite´ non bidimensionnelle provoque´e par une perturbation controˆle´e sur un
syste`me fortement instable.
Figure 1.38 – Instabilite´ bidimensionnelle provoque´e par une perturbation controˆle´e sur un syste`me
instable proche de la transition stable/instable. En plus du de´faut principal amplifie´ 1, on observe
l’apparition d’une instabilite´ secondaire 2.
1.7 Conclusion
En conclusion, nous avons vu que la structure particulie`re d’un polyme`re lui confe`re une dynamique
des chaˆınes qui de´pend des sollicitations exte´rieures (contrainte et tempe´rature) lorsqu’il est fondu. A`
l’e´tat solide, les chaˆınes de structure suffisamment re´gulie`res s’organisent de manie`re ordonne´e sous
forme de structure cristalline avant de se figer. Cette structure cristalline s’organise elle aussi pour
former une morphologie cristalline via les sphe´rolites.
Nous avons e´galement vu que les polyme`res sont souvent immiscibles a` cause de leur taille et les
interactions re´pulsives entre eux. Une manie`res permettant d’augmenter la taille de la zone interfaciale
dans laquelle il y a interaction entre diffe´rents polyme`res est d’ajouter des compatibilisants avec des
copolyme`res diblocs ou des polyme`res re´actifs qui se placent a` l’interface. Ces compatibilisants ont
pour effet de diminuer la tension interfaciale et d’augmenter l’adhe´sion entre les couches. Cependant,
pour une efficacite´ d’adhe´sion, les chaˆınes doivent eˆtre longues afin de provoquer au minimum une
de´formation plastique qui se propage en teˆte de fissure et au mieux une de´formation plastique dif-
fuse. De ce fait, la diffusion des copolyme`res aux interfaces est lente et c’est pourquoi les industriels
pre´fe´reront utiliser les polyme`res re´actifs, plutoˆt des copolyme`res diblocs qui ont une taille moindre
et leur structure e´vite la cre´ation de micelles. La structure de ce type de polyme`re permet l’en-
cheveˆtrement avec les chaˆınes d’un des polyme`res a` compatibiliser d’un coˆte´ et une re´action chimique
avec les chaˆınes de l’autre polyme`re a` compatibiliser de l’autre coˆte´ de l’interface.
Enfin, nous avons e´galement pre´sente´ brie`vement le cadre dans lequel ces polyme`res sont utilise´s
et mis en œuvre. Il est important de mettre en œuvre des mate´riaux polyme`res compose´s de plusieurs
couches de polyme`res afin de combiner plusieurs proprie´te´s des constituants (voire en acque´rir de
nouvelles graˆce a` la synergie de´passant de simples effets additifs). Cependant la fabrication de ce type
de film multicouche reste difficile a` cause des de´fauts macroscopiques de´crits dans ce chapitre.
Il existe un de´faut plus subtil, a` une e´chelle plus petite, localise´ a` l’interface interne entre les couches
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de polyme`res et dont l’origine reste inconnue. Ce de´faut est appele´ le de´faut de granite´. Comme les
de´fauts macroscopiques, il diminue e´galement la qualite´ optique en affectant la capacite´ du film a`
donner une image nette d’un objet. La figure 1.39 montre un exemple du de´faut de granite´ d’un film
issu de la co-extrusion. Le titre du livre de L. H. Sperling  physical polymer science  n’apparaˆıt pas
net lorsqu’il est vu a` travers un film a` de´faut de granite´ (le film n’est pas plaque´ sur les lettres du titre
du livre). En effet, si on se concentre sur une lettre, par exemple la lettre  M , on peut voir qu’elle
n’apparaˆıt pas de manie`re nette et on peut apercevoir des tre`s petites ondulations a` l’inte´rieur du film.
C’est a` l’identification des me´canismes produisant ce de´faut de granite´ que nous nous sommes attache´s,
en concentrant nos efforts sur l’interface liant/EVOH (le liant e´tant une dispersion de PP-g-AM dans
du PP) dans des films a` cinq couches PP/liant/EVOH/liant/PP et en visant plus spe´cifiquement a`
cerner le roˆle joue´ par les copolyme`res cre´e´s a` l’interface dans l’apparition de ce de´faut.
Figure 1.39 – Exemple de film a` de´faut de granite´.
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Chapitre 2
Caracte´risation des mate´riaux
Il est indispensable de connaˆıtre les caracte´ristiques des mate´riaux e´tudie´s pour pouvoir les utiliser
ou interpre´ter les re´sultats expe´rimentaux de cette the`se. Nous nous focaliserons sur trois aspects
essentiels : l’analyse mole´culaire, les proprie´te´s thermiques et les proprie´te´s rhe´ologiques. Pour ce faire,
ce chapitre contiendra dans une premie`re section une description des techniques de caracte´risation des
mate´riaux. Il sera suivi de l’e´tude des deux polyme`res barrie`re : le PA6 et l’EVOH, du polyme`re
externe PP, et des PP modifie´s par ajout de la fonction anhydride male´ique.
2.1 Techniques de caracte´risation
2.1.1 Structure des mole´cules
Les masses molaires en nombre et en masse ont e´te´ de´termine´es en Chromatographie de Perme´ation
de Gel (GPC). Cette caracte´risation a e´te´ effectue´e au CERDATO (Centre d’E´tudes de Recherches et
De´veloppement, Serquigny) d’ARKEMA ou par nos collaborateurs a` l’INSA (Lyon) sur un appareil
GPC Malvern.
La GPC permet, en fait, de caracte´riser la distribution en masses d’un e´chantillon de polyme`re par
un fractionnement de macromole´cules en fonction de leur taille. L’expe´rience consiste a` faire passer
une solution de polyme`re dilue´e dans une colonne poreuse. Les plus petites chaˆınes sont retenues par
la porosite´ de la colonne car elles parcourent l’ensemble des infractuosite´s : leur temps de se´jour dans
la colonne sont donc plus grands. Le de´tecteur, un re´fractome`tre diffe´rentiel, mesure une re´ponse Si
proportionnelle au nombre de monome`res :
Si ∝ niMi (2.1)
ou` Mi est la masse molaire a` un instant donne´ et ni la fraction de polyme`res de masse Mi dans
la distribution en masse. L’e´talonnage se fait sur des e´talons de distribution e´troite, de masses mo-
laires connues, classiquement des polystyre`nes disponibles commercialement. Le trace´ de la courbe
d’e´talonnage log(Mi) = f(Vi) (ou` Vi est le volume e´lue´) permet de convertir le volume e´lue´ en masse
molaire.
La figure 2.1 montre un exemple de courbe de GPC obtenue pour un e´chantillon d’EVOH. Les
Mn, Mw et Ip sont alors de´finis de la manie`re suivante :
Mn =
∑
i
Si∑
i
Si
Mi
(2.2)
Mw =
∑
i
MiSi∑
i
Si
(2.3)
2.1.2 Analyse thermique
Certaines proprie´te´s thermiques des produits ont e´te´ mesure´es par analyse calorime´trique diffe´ren-
tielle (Differential Scanning Calorimetry DSC) par Sandrine Mariot du Laboratoire de Physique de
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Figure 2.1 – Courbe d’une mesure faite en GPC sur un e´chantillon de poly(e´thyle`ne-co-vinyl alcool).
Solides (LPS) sur un appareil PerkinElmer PYRIS1 DSC, et d’autres par A. Bondon (INSA Lyon)
sur l’appareil DSC Q22 de TA Instruments. L’objectif de ces mesures e´tait d’avoir une ide´e des
tempe´ratures de fusion, et de cristallision des polyme`res e´tudie´s. En effet, comme nous l’avons rappele´
dans le chapitre pre´ce´dent, le temps ouvert a` la re´action de greffage du copolyme`re a` l’interface se fait
lorsque l’un des polyme`res est a` l’e´tat fondu.
Principe de la DSC
La DSC est une technique d’analyse qui permet de mesurer une transition de proprie´te´s physiques
d’un mate´riau. Plus pre´cise´ment, en appliquant une rampe de tempe´rature au mate´riau e´tudie´ et a`
une re´fe´rence, l’appareil mesure le flux de chaleur ne´cessaire aux deux compartiments pour suivre la
rampe de tempe´rature. Si, en dehors des transitions de phase, ce flux de chaleur n’est que la signature
de la capacite´ calorifique, des pics remarquables apparaissent lors des transitions de phase ou lors de la
transition vitreuse. Cette technique permet ainsi de de´terminer pre´cise´ment la tempe´rature de fusion,
la tempe´rature de cristallisation et la tempe´rature de transition vitreuse.
Pre´paration des e´chantillons a` analyser en DSC
Les e´chantillons e´tudie´s en DSC n’ont eu aucun traitement pre´alable, ni de nettoyage, ni de se´chage.
Ils ont e´te´ e´tudie´s tels que fournis par ARKEMA, sous forme de film, de granule´s ou de poudre.
Proce´dure utilise´e en DSC
Nous avons choisi de re´aliser la meˆme rampe de tempe´rature pour tous les e´chantillons :
— une premie`re monte´e en tempe´rature a` 10 ◦C/min de 50 ◦C a` 250 ◦C,
— une isotherme a` 250 ◦C pendant 5 min pour s’affranchir de l’histoire thermique de l’e´chantillon,
— un refroidissement a` 10 ◦C/min de 250 ◦C a` 50 ◦C,
— une isotherme a` 50 ◦C pendant 5 min,
— une deuxie`me monte´e en tempe´rature a` 10 ◦C/min de 50 ◦C a` 250 ◦C,
— une isotherme a` 250 ◦C pendant 5 min pour s’affranchir de l’histoire thermique de l’e´chantillon,
— un refroidissement a` 10 ◦C/min de 250 ◦C a` 50 ◦C.
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Remarques. Comme le taux de cristallinite´ est tre`s sensible a` l’histoire thermique et donc a` la
rampe de tempe´rature impose´e nous avons choisi de ne pas reporter les taux de cristallinite´s tels qu’ils
peuvent eˆtre de´duits des mesures de DSC car ils ne sont pas ne´cessairement re´ve´lateurs des taux
observe´s sur les e´chantillons extrude´s.
Analyse des spectres
Pour s’affranchir de l’histoire thermique, la caracte´risation se fait a` partir du deuxie`me balayage
en tempe´rature. La pre´cision de la mesure de tempe´rature est de 0,5 ◦C. Un spectre complet de DSC
se pre´sente comme sur la figure 2.2 ou` l’exemple de l’EVOH 3251 FS est repre´sente´.
Figure 2.2 – Exemple de spectre en DSC de l’EVOH 3251 FS (ARKEMA). De´termination des
tempe´ratures de fusion, de cristallisation et de transition vitreuse.
Tempe´rature de transition vitreuse. La capacite´ calorifique d’un polyme`re augmente le´ge`rement
lors de la transition vitreuse essentiellement du fait du changement de volume libre. Sa tempe´rature
de transition vitreuse est mesure´e par la position d’un point d’inflexion qui apparaˆıt comme sur la
figure 2.2.
Tempe´rature de cristallinite´ et tempe´rature de fusion. La cristallisation est un phe´nome`ne
exothermique : il y a de´gagement de chaleur. La fusion est, elle, endothermique. Ainsi, la tempe´rature
de cristallisation Tc releve´e est le maximum du pic exothermique et celle de la fusion Tf est donc le
maximum du pic endothermique.
2.1.3 Rhe´ologie
La connaissance du comportement rhe´ologique des mate´riaux utilise´s est importante pour la
mode´lisation des process industriels de mise en œuvre des mate´riaux a` l’e´tat fondu. Par ailleurs, la plu-
part des mode`les faisant intervenir les instabilite´s ne´cessitent de connaˆıtre les proprie´te´s rhe´ologiques.
Principe des mesures rhe´ologiques dans le domaine a` cisaillement nul
Un moyen de de´finir le domaine dans lequel le comportement visqueux domine le comportement
e´lastique et vice versa est de de´terminer les modules dynamiques, c’est-a`-dire le module de conservation
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G′ et le module de perte G′′ lors d’une augmentation de la de´formation. Une contrainte σ(t) d’une
de´formation sinuso¨ıdale γ(t) = γ0×sin(ωt) sur un polyme`re peut eˆtre exprime´e par la relation suivante :
σ(t) = G′(ω)× sin(ωt) +G′′(ω)× cos(ωt) (2.4)
Avec G′(ω) le module de conservation en phase avec la de´formation qui caracte´rise l’e´nergie emmaga-
sine´e dans le syste`me sous forme e´lastique et G′′(ω) le module de perte en quadrature de phase avec
la de´formation qui caracte´rise l’e´nergie dissipe´e dans le syste`me sous forme visqueuse.
La viscosite´ dynamique η(γ) est alors introduite et s’exprime de la manie`re suivante :
η(γ) =
G′′(ω)
ω
(2.5)
Appareil et conditions de mesure
Les mesures de rhe´ologie ont e´te´ effectue´es par A. Bondon de l’INSA Lyon sur le rhe´ome`tre
Discovery Hybrid Rheometer-2 de TA Instruments en ge´ome´trie plan-plan avec un balayage oscillant
de 628 a` 0,05 rad/s ou de 628 a` 0,2 rad/s. Les modules de conservation et de perte sont ainsi mesure´s et
la courbe de la viscosite´ en fonction de la fre´quence a aussi e´te´ trace´e. Nous rele`verons en particulier la
viscosite´ a` cisaillement nul par la valeur de la viscosite´ mesure´e a` la fre´quence la plus basse accessible.
De plus, pour un des mate´riaux, une mesure de la stabilite´ de la viscosite´ au cours temps a e´te´ re´alise´e.
La motivation de cette mesure sera explique´e plus tard dans ce meˆme chapitre. Dans ce cas, la viscosite´
est mesure´e en fonction du temps (pendant 83 minutes) a` un taux de cisaillement constant en imposant
une vitesse de rotation continue du plateau supe´rieur de l’appareil de 0,7 tour/min (ce qui correspond
a` une fre´quence de pulsation de 0,1 rad/s).
Analyse des courbes
Figure 2.3 – E´volution du module de conservation (en rouge) et du module de perte (en bleu) en
fonction de la fre´quence de sollicitation de l’EVOH a` 190 ◦C mesure´e par A. Bondon.
Comme nous pouvons le voir sur le graphe G′, G′′ en fonction de la fre´quence de la figure 2.3,
a` de faibles fre´quences de sollicitation, le module de conservation est infe´rieur au module de perte.
Cette gamme de fre´quences correspond a` la domination de la composante visqueuse sur la composante
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Figure 2.4 – E´volution de la viscosite´ d’un fluide rhe´ofluidisant (PA6 a` 230 ◦C).
e´lastique. Cette courbe nous donne la limite en fre´quence de sollicitation a` laquelle le mate´riau supporte
une de´formation acceptable pour rester dans le domaine visqueux.
On peut aussi regarder les courbes de rhe´ologie de fac¸on le´ge`rement diffe´rente, en repre´sentant
la viscosite´ η en fonction de la fre´quence ω (figure 2.4). Cette repre´sentation refle`te le caracte`re
rhe´ofluidisant des polyme`res de´ja` e´voque´ dans le premier chapitre. La valeur limite de la viscosite´ a`
fre´quence nulle, ou la valeur de la viscosite´ au plateau newtonien, peut eˆtre plus facilement visualise´e,
c’est cette valeur qui est repe´re´e pour la suite.
Les mesures de ces viscosite´s a` cisaillement nul ont e´te´ effectue´es a` plusieurs tempe´ratures. Dans cer-
tains cas, nous avons e´te´ amene´s a` nous servir de la viscosite´ a` cisaillement nul a` d’autres tempe´ratures
que celles fixe´es lors des caracte´risations rhe´ologiques des mate´riaux. Dans ces cas-la`, la loi d’Arrhe´nius
a e´te´ utilise´e pour extrapoler la valeur η(T ′) a` la tempe´rature T ′ a` la valeur η(T ) a` la tempe´rature T :
η(T ) = η(T ′) exp
(
Ea(T )
kB
(
1
T
− 1
T ′
))
(2.6)
Avec Ea l’e´nergie d’activation du polyme`re et kB la constante de Boltzmann.
2.2 Mate´riaux utilise´s
Cette partie pre´sente dans un premier temps une analyse syste´matique de la structure des mate´-
riaux utilise´s. Dans un deuxie`me temps, la synthe`se et les applications ge´ne´rales de chaque mate´riau
sont de´crites. Enfin chaque paragraphe se termine par la pre´sentation des re´sultats de GPC, DSC et
de rhe´ologie des mate´riaux utilise´s.
2.2.1 Polyamide 6
Structure et proprie´te´s
Plus connu sous le nom de nylon, le polyamide 6 (PA6) (figure 2.5) est un polyme`re semi-cristallin
de la famille des polyamides. La pre´sence des fonctions amides et carbonyles lui confe`re une structure
polaire et une forte tendance a` former des liaisons hydroge`ne. Les chaˆınes de PA6 s’organisent spon-
tane´ment de deux manie`res diffe´rentes qui constituent deux phases cristallines distinctes (la phase α
et la phase γ).
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Figure 2.5 – Mole´cule de PA6.
Les liaisons hydroge`nes se forment de telle fac¸on que les atomes de carbone, d’azote, d’oxyge`ne et
d’hydroge`ne se placent sur le meˆme plan (figure 2.6), cette phase cristalline est appele´e phase α, elle
est thermodynamiquement stable.
Figure 2.6 – Repre´sentation de la phase α de PA6. Les atomes de carbone, d’azote et d’oxyge`ne sont
aligne´s.
L’autre forme, la phase γ est moins favorable car elle entraˆıne une plus grande contrainte dans
sa conformation de chaˆınes. Les liaisons amide sont soumises a` une torsion d’un angle environ de
60◦(figure 2.7).
Figure 2.7 – Repre´sentation de la phase γ de PA6. La contrainte de la mole´cule est plus grande que
la phase α.
La structure particulie`re du PA6 (figure 2.6 et 2.7) ge`ne la perme´ation des gaz donnant de bonnes
proprie´te´s de barrie`re a` l’oxyge`ne, ce qui est tre`s utile dans l’emballage alimentaire. Le mate´riau
polyme`re PA6 est e´galement dote´ de proprie´te´s chimiques inte´ressantes comme la re´sistance aux huiles
et aux graisses. Ce polyme`re semi-cristallin est soluble dans l’acide formique et l’acide sulfurique.
Concernant les proprie´te´s physiques, le PA6 a une re´sistance aux chocs et a` l’abrasion, une
re´sistance e´leve´e a` la rupture a` la traction.
Synthe`se
Le PA6 est obtenu par polycondensation par ouverture de cycle du carpolactame (figure 2.8) en
pre´sence d’une petite quantite´ d’eau a` 250 ◦C. La dernie`re e´tape de la synthe`se est l’e´limination de
l’eau. La conse´quence directe de cette synthe`se par e´limination d’eau est l’aspect tre`s hygroscopique
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du PA6 qui peut provoquer une baisse de ses proprie´te´s barrie`re a` l’oxyge`ne ou de ses proprie´te´s
me´caniques [51], ou meˆme induire une de´polyme´risation lors d’un recuit ulte´rieur. Ne´anmoins, dans
notre cas, la couche de PA6 est souvent a` l’inte´rieur du film, ce qui limite ces inconve´nients. Nous
n’avons pas caracte´rise´ la reprise en eau d’un film de PA6 apre`s une e´tape de se´chage mais lors des
expe´riences du chapitre 4 et 5, sauf cas contraire e´nonce´, le mate´riau a e´te´ se´che´ dans une e´tude a`
80 ◦C sous vide pendant une nuit.
Figure 2.8 – Synthe`se du PA6.
Applications
Le de´veloppement industriel de ce polyme`re a e´te´ acce´le´re´ apre`s la pe´nurie de soie pendant la
Seconde Guerre mondiale. Aujourd’hui, il est utilise´ pour les poils de brosses a` dents, les veˆtements,
des pie`ces moule´es et, dans notre cas, des films alimentaires.
Caracte´risation du mate´riau utilise´
Le PA6 utilise´ est le PA6 Ultramid B36 LN de BASF.
GPC. L’e´tude GPC du PA6 dans de l’hexafluoroisopropanol (HFIP) donne les re´sultats expose´s
dans le tableau 2.1.
PA6
Mn (g/mol) 55000
Mw (g/mol) 95000
IP 1,7
Table 2.1 – E´tude de GPC du PA6 : valeurs de Mn, Mw et IP.
DSC. L’e´tude de DSC du PA6 donne les re´sultats pre´sente´s dans le tableau 2.2.
PA6
Tf (
◦C) 221
Tc (
◦C) 197
Tg (
◦C) 47
Table 2.2 – E´tude de DSC du PA6 : valeurs de Tf, Tc et Tg.
Les valeurs correspondent a` un e´chantillon non se´che´ au pre´alable. Batzer et al. [51] ont montre´
que la Tg du PA6 diminuait excessivement si les e´chantillons se gorgeaient d’eau, cette dernie`re jouant
le roˆle de plastifiant en rompant les liaisons hydroge`ne du PA6. Dans l’e´quipe, F. Kalb [52] a aussi
reporte´ une diffe´rence de tempe´rature de transition vitreuse du PA6 lorsque celui-ci est se´che´ ou non.
Ne´anmoins, les proprie´te´s thermiques n’e´tant pas a priori les plus importantes dans cette e´tude, nous
n’avons pas cherche´ a` reproduire ces re´sultats.
Rhe´ologie. Les mesures ont e´te´ effectue´es a` 230 ◦C et 250 ◦C. Les valeurs de la viscosite´ a` cisaille-
ment nul releve´es sont celles mesure´es a` la plus basse fre´quence : 0,2 rad/s. Les re´sultats sont pre´sente´s
dans le tableau 2.3 et les courbes sont repre´sente´es en annexe.
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PA6
η a` 230 ◦C (Pa.s) 2213
η a` 250 ◦C (Pa.s) 1210
Limite domaine visqueux a` 230 ◦C (rad/s) 565
Limite domaine visqueux a` 230 ◦C (rad/s) > 630
Table 2.3 – Viscosite´s a` cisaillement nul du PA6 a` 230 ◦C et 250 ◦C et limites du domaine visqueux
a` ces tempe´ratures.
2.2.2 poly(e´thyle`ne-co-vinyl alcool)
Structure et proprie´te´s
Le poly(e´thyle`ne-co-vinyl alcool) (EVOH) est un copolyme`re e´thyle`ne-vinyl alcool dont le pour-
centage d’alcool est variable. Dans notre cas, nous utilisons un taux d’e´thyle`ne de 32%. La formule
chimique est de´crite dans la figure 2.9.
Figure 2.9 – Formule chimique de l’EVOH.
On note la pre´sence des groupements hydroxyles propices a` former des liaisons intermole´culaires par
des liaisons hydroge`ne. Cette structure confe`re au mate´riau de bonnes proprie´te´s barrie`re a` l’oxyge`ne,
au dioxyde de carbone et aux aroˆmes mais il est sujet a` une grande hygroscopie. Nous faisons attention
a` effectuer un se´chage efficace a` l’e´tuve sous vide a` 80 ◦C pendant une nuit avant chaque utilisation
dans les expe´riences de´crites dans les chapitres 4 et 5.
Une e´tude plus approfondie sur la de´gradation de l’EVOH a e´te´ faite par J. Lagaron et al. [53].
Ils ont mesure´ une perte de masse en thermogravime´trie de l’EVOH apre`s une exposition a` l’air a`
diffe´rente tempe´rature au-dessus de la tempe´rature de fusion. Cette perte de masse est accentue´e
avec la tempe´rature et des analyses en infrarouge montrent une diminution des groupements alcool
au de´triment des groupements carbonyle et alce`ne. La re´action de de´gradation est repre´sente´e sur la
figure 2.10.
Figure 2.10 – De´gradation de l’EVOH selon J. Lagaron et al. [53].
Les proble`mes de de´gradation devront eˆtre garde´s en me´moire lorsque nous serons amene´s a` fondre
le polyme`re jusqu’a` une tempe´rature s’e´levant a` 235 ◦C.
Par contre, les proprie´te´s me´caniques de l’EVOH, du point de vue de la rigidite´, sont assez faibles
et diminuent avec le taux d’e´thyle`ne.
Synthe`se
L’EVOH est obtenu par hydrolyse du poly(e´thyle`ne vinyl ace´tate) (EVA) qui est lui-meˆme syn-
the´tise´ par polyme´risation en solution de l’e´thyle`ne et de l’ace´tate de vinyl (figure 2.11).
Applications
Graˆce a` ses bonnes proprie´te´s barrie`re, il est beaucoup utilise´ dans le domaine du biome´dical et
dans l’industrie pharmaceutique. En ce qui concerne l’utilisation de l’EVOH dans le cadre de cette
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Figure 2.11 – Synthe`se de l’EVOH.
the`se est l’emballage alimentaire : l’EVOH fourni un bon mate´riau barrie`re a` l’oxyge`ne et aux aroˆmes.
Caracte´risation du mate´riau utilise´
L’EVOH utilise´ est l’EVASIN 3251FS (ARKEMA).
GPC. L’e´tude GPC de l’EVOH dans de l’hexafluoroisopropanol (HFIP) donne les re´sultats pre´sente´s
dans le tableau 2.4.
EVOH
Mn (g/mol) 25500
Mw (g/mol) 56500
IP 2,2
Table 2.4 – E´tude de GPC de l’EVOH : valeurs de Mn, Mw et IP.
DSC. L’e´tude de DSC de l’EVOH donne les re´sultats pre´sente´s dans le tableau 2.5.
EVOH
Tf (
◦C) 185
Tc (
◦C) 160
Tg (
◦C) 61
Table 2.5 – E´tude de DSC de l’EVOH : valeurs de Tf, Tc et Tg.
Comme pour le PA6, la tempe´rature de transition vitreuse diminue en pre´sence d’humidite´ [54].
Rhe´ologie. Les mesures ont e´te´ effectue´es a` 190 ◦C, 210 ◦C, 230 ◦C. Les valeurs de la viscosite´ a`
cisaillement nul releve´es sont celles mesure´es a` la plus basse fre´quence : 0,2 rad/s, 0,3 rad/s ou 0,8 rad/s.
La re´ticulation de l’EVOH a conduit a` un arreˆt pre´coce de certaines mesures. Nous pre´sentons tout
de meˆme les re´sultats dans le tableau 2.6 et les courbes sont repre´sente´es en annexe.
EVOH
η a` 190 ◦C (Pa.s) 7984
η a` 210 ◦C (Pa.s) 4288
η a` 230 ◦C (Pa.s) 2215
Limite domaine visqueux a` 190 ◦C (rad/s) 96
Limite domaine visqueux a` 210 ◦C (rad/s) 192
Limite domaine visqueux a` 230 ◦C (rad/s) 359
Table 2.6 – Viscosite´s a` cisaillement nul du EVOH a` 190 ◦C, 210 ◦C, 230 ◦C et limites du domaine
visqueux a` ces tempe´ratures.
L’observation de la re´ticulation de l’EVOH nous pousse a` faire une e´tude de la stabilite´ en viscosite´
au cours du temps. La courbe de l’e´volution de la viscosite´ en fonction du temps de l’EVOH a` 210 ◦C est
donne´e dans la figure 2.12. Jusqu’a` 32 minutes, la viscosite´ de l’EVOH oscille entre 4860 et 4880 Pa.s
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mais a` partir de 42 minutes, la viscosite´ de l’EVOH ne fait qu’augmenter allant de 4910 a` 5230 Pa.s
a` 83 minutes (soit une augmentation de 6,5% en 42 minutes). On attribue cette augmentation a` la
re´ticulation de l’EVOH a` partir de 40 minutes de chauffe a` 210 ◦C. En effet, a` l’issue de la de´gradation
a` tempe´rature e´leve´e, le polyme`re forme des radicaux qui re´agissent entre eux pour former un re´seau
re´ticule´ (figure 2.13). Nous accorderons une tre`s grande importance a` ce phe´nome`ne car c’est un
parame`tre non ne´gligeable qui conditionne les re´sultats obtenus pour la mesure de la tension interfaciale
(chapitre 4).
Figure 2.12 – E´volution de la viscosite´ a` cisaillement nul en fonction du temps a` taux de cisaillement
constant a` 0,1 rad/s de l’EVOH a` 210 ◦C.
Figure 2.13 – Re´ticulation de l’EVOH.
2.2.3 Polypropyle`ne
Structure et proprie´te´s
La structure du polypropyle`ne (PP) ne pre´sente aucun he´te´roatome, elle consiste a` un enchaˆınement
d’atomes de carbone et d’hydroge`ne, ce qui rend le polyme`re apolaire (figure 2.14). Les monome`res
peuvent s’agencer de diffe´rentes manie`res qui donnent lieu a` plusieurs configurations ste´riques : c’est
la tacticite´ de la mole´cule. Selon la position des groupements me´thyle par rapport a` la longue chaˆıne
carbone´e, le PP peut eˆtre :
— isotactique, si les groupes me´thyles sont tous localise´s du meˆme coˆte´ du plan de la chaˆıne
carbone´e,
— syndiotactique, si les groupes me´thyles sont alternativement de part et d’autre de la chaˆıne
carbone´e,
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— atactique, si les groupes me´thyles sont re´partis de manie`re ale´atoire le long de la chaˆıne car-
bone´e.
La figure 2.15 de´crit les diffe´rentes structures de PP.
Figure 2.14 – Structure chimique du PP.
Figure 2.15 – Diffe´rentes structures de PP.
En raison de sa ste´re´o-structure, le polypropyle`ne atactique ne peut cristalliser [55].
Le PP utilise´ est un PP isotactique. Nous de´crirons uniquement cette classe. Il posse`de une grande
rigidite´ et une grande tenue aux chocs et la perme´abilite´ a` la vapeur d’eau est tre`s faible. Il posse`de
e´galement de bonnes proprie´te´s chimiques, pratiquement insoluble dans la majorite´ des solvants. Le
xyle`ne bouillant (140 ◦C) est l’un des rares solvants du PP.
Synthe`se
Le PP est un polyme`re thermoplastique semi-cristallin synthe´tise´ par la polyme´risation du pro-
pyle`ne (CH2CHCH3) en pre´sence e´ventuelle de monome`re de polye´thyle`ne (CH2CH2)n (figure 2.16).
Deux voies de polyme´risation sont possibles, la polyme´risation par catalyse Ziegler-Natta ou par ca-
talyse me´talloce`ne.
Figure 2.16 – Synthe`se du PP.
Applications
Le PP est utilise´ dans le textile pour sa faible densite´ et sa haute te´nacite´. Il se retrouve e´galement
dans la carrosserie des automobiles. En ce qui nous concerne, il est utilise´ dans l’emballage alimentaire,
il se trouve a` l’exte´rieur de l’assemblage pour ses bonnes proprie´te´s me´caniques.
Caracte´risation du mate´riau utilise´
Le PP utilise´ dans le cadre de cette the`se est le PP RD 204 CF (BOREALIS).
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GPC. Les masses molaires moyennes en nombre et en masse ont e´te´ de´termine´es par GPC par A.
Bondon a` l’INSA dans du trichlorobenze`ne et les valeurs sont donne´es dans le tableau 2.7 :
PP
Mn (g/mol) 88000
Mw (g/mol) 299000
IP 3,4
Table 2.7 – E´tude de GPC du PP : valeurs de Mn, Mw et IP.
DSC. La tempe´rature de transition vitreuse du PP dans les conditions de l’expe´rience n’a pas pu
eˆtre de´termine´e. Les tempe´ratures de fusion et de cristallisation sont donne´es dans le tableau 2.8.
PP
Tf (
◦C) 148
Tc (
◦C) 101
Table 2.8 – E´tude de DSC du PP : valeurs de Tf et Tc.
Rhe´ologie. Les mesures ont e´te´ effectue´es a` 170 ◦C, 190 ◦C, 210 ◦C, 230 ◦C et 240 ◦C. Les valeurs
de la viscosite´ a` cisaillement nul releve´es sont celles mesure´es a` la plus basse fre´quence : 0,05 rad/s ou
0,1 rad/s. Les re´sultats sont de´crits dans le tableau 2.9 et les courbes sont repre´sente´es en annexe.
PP
η a` 170 ◦C (Pa.s) 5036
η a` 190 ◦C (Pa.s) 3229
η a` 210 ◦C (Pa.s) 2099
η a` 230 ◦C (Pa.s) 1389
η a` 240 ◦C (Pa.s) 863
Limite domaine visqueux a` 190 ◦C (rad/s) NC
Limite domaine visqueux a` 190 ◦C (rad/s) 62
Limite domaine visqueux a` 210 ◦C (rad/s) 97
Limite domaine visqueux a` 230 ◦C (rad/s) 141
Limite domaine visqueux a` 240 ◦C (rad/s) NC
Table 2.9 – Viscosite´s a` cisaillement nul du PP a` 170 ◦C, 190 ◦C, 210 ◦C, 230 ◦C et 240 ◦C et
limites du domaine visqueux a` ces tempe´ratures. Les limites du domaine visqueux non de´termine´es
sont note´es NC.
Remarque : dans le manuscrit, nous allons e´galement parler de PP∗ qui est une formulation ve-
nant de PP RD 204 CF et ayant subie la meˆme histoire thermique et rhe´ologique que le liant-3a
(voir paragraphe PP male´ise´ et liant). N’ayant pas eu la ne´cessite´ d’utiliser ce mate´riau dans les
expe´riences, nous avons caracte´riser uniquement les masses molaires moyennes et la tempe´rature de
fusion (Mn = 47500 g/mol, Mw = 196500 g/mol et Tf = 142
◦C)
2.2.4 PP male´ise´ et liant
Structures et proprie´te´s
La popularite´ du PP vient de son bas couˆt et de ses proprie´te´s me´caniques mais il est inutilisable
tel quel dans le domaine des emballages alimentaires du fait de sa forte perme´abilite´ aux gaz. La
solution est alors de l’assembler a` d’autres polyme`res comme le PA6 ou l’EVOH. Cependant, pour les
raisons de´ja` e´voque´es dans le pre´ce´dent chapitre, le PP est incompatible au PA6 et a` l’EVOH. Pour les
rendre compatibles, le PP male´ise´ est utilise´ comme polyme`re re´actif. Selon les formulations, la chaˆıne
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de PP contient une ou plusieurs fonctions anhydride male´ique (figure 2.17). Elle re´agit chimiquement
avec les fonctions amines du PA6 (figure 1.19) ou les fonctions alcool de l’EVOH (figure 1.18).
Figure 2.17 – Sche´ma de la structure du PP male´ise´.
Synthe`se
La fonctionnalisation en anhydride male´ique sur les polyole´fines est un proble`me ancien [56] et
bien documente´e [57, 58, 59]. Les deux modes de greffage de l’anhydride male´ique sur le PP utilise´s
dans le cadre de cette the`se sont le greffage en extrusion re´active et le greffage en solution. Des e´tudes
ont e´te´ mene´es en extrusion re´active [60, 61] et en solution [56, 62, 63, 64], ces deux proce´de´s se font
en pre´sence de pe´roxyde par voie radicalaire.
Extrusion re´active. Le process utilise´ en industrie est celui de la synthe`se en extrusion re´active.
Le PP fondu rend la viscosite´ du me´lange e´leve´e. Quelques pour cent d’anhydride male´ique et du
peroxyde sont ajoute´s. Le controˆle se fait donc principalement par diffusion a` haute tempe´rature. En
raison de la tempe´rature applique´e pour effectuer la re´action, l’efficacite´ de greffage n’est pas optimise´e.
D’une manie`re ge´ne´rale, les facteurs importants pour controˆler le nombre moyen d’anhydride
male´ique greffe´ sont au niveau :
— Des monome`res anhydride male´ique : leur concentration, leur solubilite´ dans le PP fondu, leur
volatilite´, leur re´activite´ sur les initiateurs et sur les radicaux et leur capacite´ a` s’homopo-
lyme´riser.
— Des initiateurs : leur temps de demi-vie, leur solubilite´ dans le PP fondu ainsi que dans le
monome`re anhydride male´ique, leur re´activite´ sous forme de radicaux, leur volatilite´.
— Des co-agents : leur capacite´ a` inhiber les re´actions secondaires.
Les conditions de process sont e´galement tre`s importants pour les raisons suivantes :
— La tempe´rature induit souvent une de´gradation prononce´e du PP, une re´duction du temps de
demi-vie de l’initiateur et une modification des parame`tres de solubilite´ du monome`re et de
l’initiateur dans le PP et des parame`tres rhe´ologiques.
— La pression conditionne la solubilite´ du monome`re et de l’initiateur dans le PP.
L’efficacite´ de greffage de l’anhydride male´ique de´pend de plusieurs parame`tres qui conditionnent
la pre´sence d’autres re´actions paralle`les a` la re´action de greffage. Les re´actions secondaires maˆıtrise´es
ou non, sont de quatre natures diffe´rentes. Elles peuvent eˆtre des re´actions de re´ticulation du PP
radicalaire, des scissions de chaˆınes (β-scission) pre´sente´es dans la figure 2.18, des de´gradations du PP
provoque´es par le cisaillement et l’homopolyme´risation du monome`re d’anhydride male´ique donnant
des poly(anhydride male´ique) greffe´s ou non [65].
Ne´anmoins, la β-scission ne doit pas eˆtre syste´matiquement prise comme re´action secondaire car
elle est bien documente´e et en conse´quence, elle est plutoˆt utilise´e a` profit afin de controˆler la taille
des chaˆınes de PP male´ise´es.
En solution. Dans le cadre de cette the`se, la synthe`se de PP male´ise´ en solution a e´galement e´te´
initie´e. Toutes les particularite´s expose´es concernant le PP male´ise´ synthe´tise´ par extrusion re´active
sont valables pour la voie en solution. Toutefois comme le polyme`re, le peroxyde et l’anhydride male´ique
sont dissous dans un solvant (le plus souvent le xyle`ne), cette me´thode de synthe`se supprime tous
les effets lie´s a` la diffusion graˆce au solvant. Les diffe´rences majeures sont donc la viscosite´ et la
tempe´rature du milieu re´actionnel (moins e´leve´es pour la voie en solution par rapport a` l’extrusion
re´active), ce qui limite les re´actions secondaires et diminue le temps de re´action.
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Figure 2.18 – Re´action de β-scission du PP.
Un re´capitulatif comparatif est de´crit dans le tableau 2.10.
Extrusion re´active Solution
Tempe´rature Eleve´e Basse
Viscosite´ Eleve´e Basse
Cine´tique de re´action Eleve´e Basse
Constituants dans le me´lange PP PP
Anhydride male´ique Anhydride male´ique
Pe´roxyde Pe´roxyde
Solvant
Nombre de re´actions secondaires Eleve´ Bas
Table 2.10 – Tableau de comparaison entre le greffage de l’anhydride male´ique sur le PP en extrusion
re´active et en solution.
La localisation de l’anhydride male´ique
La localisation privile´gie´e des anhydrides male´iques entre le bout de chaˆıne, le long de la chaˆıne ou
dans le squelette du PP reste incertaine et est un sujet a` controverse. B. De Roover [66] et W. Heinen
[62] donnent deux versions diffe´rentes. Lors du me´lange entre le peroxyde et le PP, le peroxyde se
de´compose avec un taux de de´composition (ou le temps de demi-vie) de´pendant de la tempe´rature. Le
peroxyde radicalaire ainsi cre´e´ arrache un atome d’hydroge`ne d’un des carbones tertiaires du fait de la
stabilite´ des radicaux des carbones tertiaires par rapport a` celle des carbones secondaires et primaires,
ce qui a pour conse´quence la forme radicalaire du PP. A` ce moment, soit une β-scission est observe´e
soit un greffage de l’anhydride male´ique est effectue´ et c’est a` ce niveau que B. de Roover et W. Heinen
sont en de´saccord. B. de Roover propose un greffage de l’anhydride male´ique apre`s une β-scission alors
que pour W. Heinen, le greffage peut survenir juste apre`s l’arrachement de l’hydroge`ne.
La re´action de greffages de l’anhydride male´ique sur le PP propose´ par W. Heinen [62] est de´crite
dans la figure 2.19 et celle de de Roover [66, 67] dans la figure 2.20. La diffe´rence semble eˆtre lie´e aux
conditions de la re´action. B. de Roover a fait une re´action a` 190 ◦C alors que W. Heinen l’a fait a`
170 ◦C en extrusion re´active et en solution (il ne trouve pas de dissimilitude entre les deux voies de
re´action).
Ne´anmoins, une me´thode utilisant du borane permet de s’assurer de la position terminale de la
fonction anhydride male´ique sur l’ancrage du PP [68]. Cette synthe`se non seulement permet de mieux
controˆler la taille des chaˆınes greffe´es mais en plus n’implique pas de de´gradation du PP.
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Figure 2.19 – Re´action de greffage de l’anhydride male´ique propose´e par W. Heinen [62].
Figure 2.20 – Re´action de greffage de l’anhydride male´ique propose´e par de B. de Roover [66].
Taux de greffage
Le taux de greffage des anhydrides male´iques est de´termine´ selon une me´thode interne a` ARKEMA
fonde´e sur la spectroscopie infrarouge par transmission (les ge´ne´ralite´s sur la spectroscopie infrarouge
vont eˆtre expose´es dans le chapitre 5). A` partir d’une calibration effectue´e sur une quantite´ connue
d’anhydride male´ique, la valeur absolue du taux de greffage τ en masse est de´termine´e et si elle est
multiplie´e par le rapport masse d’anhydride sur masse de l’e´chantillon, ce taux de greffage est converti
en un nombre moyen d’anhydride par chaˆıne de masse Mn, note´ f :
f = τ
Mn
Manhydride
= τ
Mn
100
(2.7)
Comme f est de´termine´ a` partir de la masse moyenne en nombre, il est de la meˆme manie`re que
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cette dernie`re, une valeur moyenne.
Contrairement au PP pur, le PP male´ise´ obtenu est le´ge`rement polaire graˆce aux groupement
anhydride male´ique polaire et l’architecture macromole´culaire et la masse molaire moyenne change-
ront sous l’effet des radicaux (de´gradation par β-scission). Ces parame`tres influent sur les proprie´te´s
thermiques et sur les proprie´te´s rhe´ologiques.
Caracte´risation des polypropyle`nes male´ise´s utilise´s
Dans le cadre de cette the`se, deux formulations de polypropyle`ne male´ise´ ont e´te´ utilise´es, l’une est
synthe´tise´e en solution, l’autre est synthe´tise´e en extrusion re´active. Le premier note´ C-3a contient de
trois a` six anhydrides male´iques par chaˆıne en moyenne et le deuxie`me note´ C-1b contient un anhydride
male´ique par chaˆıne en moyenne. Le terme ge´ne´ral pour nommer ces compose´s est  concentre´ . A`
l’issu de la synthe`se, les concentre´s C-3a et C-1b sont dilue´es dans du PP RD 204 CF, ils seront appele´s
liant-3a et liant-1b et le terme ge´ne´ral qui de´signera les formutions issues de la dilution des concentre´s
dans du PP est liant.
GPC. La caracte´risation GPC, le pourcentage d’anhydride male´ique et le nombre moyen d’anhydride
male´ique des concentre´s et liants sont re´sume´s dans le tableau 2.11. Concernant le produit commercial,
pour des raisons de confidentialite´ aucune information sur le nombre d’anhydride male´ique nous a e´te´
fournie. La dilution du concentre´ commercial est note´ liant-o.
C-3a C-1b Liant-3a Liant-1b Liant-o
Mn (g/mol) 21500 21000 53000 53000 55500
Mw (g/mol) 59500 79500 230000 209500 229000
IP 2,8 3,8 4,4 4 4,1
% anhydride male´ique 2,8 0,75 0,1 0,09 NC
Nombre moyen d’anhydrides male´ique 3 a` 6 1 3 a` 6 1 NC
Table 2.11 – Caracte´risation mole´culaire des concentre´s et des liants.
DSC. Les e´tudes de DSC des concentre´s et liants sont re´sume´es dans le tableau 2.12.
C-3a C-1b Liant-3a Liant-1b Liant-o
Tf (
◦C) 142 140 142 140 141
Tc (
◦C) 103 96 103 96 103
Table 2.12 – E´tude de DSC du PP : valeurs de Tf, Tc.
Rhe´ologie. Les mesures ont e´te´ effectue´es sur les liants a` 170 ◦C, 190 ◦C, 210 ◦C, 230 ◦C et 240 ◦C.
Les valeurs de la viscosite´ a` cisaillement nul releve´es sont celles mesure´es a` la plus basse fre´quence :
0,05 rad/s ou 0,1 rad/s. Les re´sultats sont pre´sente´s dans le tableau 2.13 et les courbes sont repre´sente´es
en annexe.
2.3 Conclusion
Ce chapitre nous a permis de de´finir les masses molaires moyennes, de caracte´riser les proprie´te´s
thermiques et rhe´ologiques des mate´riaux que nous avons utilise´s dans les expe´riences qui seront
de´crites dans les chapitres suivants. Il nous a e´galement laisse´ voir les instabilite´s rhe´ologiques et la
tendance hygroscopique ou a` la de´gradation de certains de ces mate´riaux. Nous sommes donc avise´s
et nous garderons ces inconve´nients en me´moire pour l’interpre´tation des re´sultats des expe´riences des
chapitres 4 et 5.
Ce chapitre se conclut avec un tableau re´capitulatif (tableau 2.14) des caracte´risations ne´cessaires
pour les expe´riences de´crites dans la suite du manuscrit.
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Liant-3b Liant-1a Liant-o
η a` 170 ◦C (Pa.s) 3707 2764 5879
η a` 190 ◦C (Pa.s) 2516 1756 3799
η a` 210 ◦C (Pa.s) 1574 1119 2378
η a` 230 ◦C (Pa.s) 1016 712 1527
η a` 250 ◦C (Pa.s) 653 461 966
Limite domaine visqueux a` 170 ◦C (rad/s) NC NC NC
Limite domaine visqueux a` 190 ◦C (rad/s) 79 104 76
Limite domaine visqueux a` 210 ◦C (rad/s) 122 162 116
Limite domaine visqueux a` 230 ◦C (rad/s) 182 242 174
Limite domaine visqueux a` 250 ◦C (rad/s) NC NC NC
Table 2.13 – Viscosite´s a` cisaillement nul des liants a` 170 ◦C, 190 ◦C, 210 ◦C, 230 ◦C et 250 ◦C et
limites du domaine visqueux a` ces tempe´ratures. Les limites du domaine visqueux non de´termine´es
sont note´es NC.
PA6 EVOH PP Liant-3b Liant-1a Liant-o
Mn 55000 25500 88000 53000 53000 55500
Tf (
◦C) 221 185 148 142 140 141
η a` 200 ◦C (Pa.s) 5801 2559 1959 1420 3017
η a` 210 ◦C (Pa.s) 4238 2056 1574 1135 2404
η a` 235 ◦C (Pa.s) 1898 1933 1189 910 649 1363
% anhydride male´ique (AM) 0 0 0 0,1 0,09 NC
Nombre moyen d’AM par chaˆıne 0 0 0 3 a` 6 1 NC
Table 2.14 – Re´sume´ des caracte´risations des mate´riaux utilise´s ne´cessaires aux expe´riences. La
viscosite´ du PA6 ne peut eˆtre de´termine´e aux tempe´ratures infe´rieures a` sa tempe´rature de fusion
(221 ◦C).
N.B : il est important de noter que nous appellerons PP-g-AM les chaˆınes de PP male´ise´es. A` l’issu
de la fabrication de ces chaˆınes par extrusion re´active ou en solution, nous obtenons une dispersion
des chaˆınes de PP-g-AM dans du PP. Ces dispersions sont appele´es concentre´s (C-3a ou C-1b). Ces
concentre´s sont dilue´s dans du PP afin d’obtenir les formulations de liants. Dans la suite du manuscrit
et e´tant donne´ que les liants utilise´s dans le cadre de cette the`se sont tous fabrique´s a` base de chaˆınes
PP-g-AM dilue´es dans le PP, le terme liant de´signera ces formulations spe´cifiques de PP (liant-3a ou
liant-1b).
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Chapitre 3
Caracte´risation optique des de´fauts
Lors de la co-extrusion re´active de liant/EVOH, les polyme`res sont fondus se´pare´ment dans des
extrudeuses. La boˆıte d’extrusion a pour but d’organiser la configuration des couches afin qu’en sortie
d’extrusion, l’ordre des couches soit respecte´. Dans cette the`se, nous avons travaille´ sur des assem-
blages PP/liant/EVOH/liant/PP. On appelle temps ouvert a` la re´action, le temps pendant lequel les
polyme`res sont fondus (T > Tf) et en contact. Il est typiquement de l’ordre d’une ou deux minutes au
maximum et pour les films fabrique´s dans le cadre de cette the`se, il est de 7, 30 ou 33 secondes. Pen-
dant le temps ouvert a` la re´action, deux phe´nome`nes se passent. Il y a tout d’abord une interdiffusion
des chaˆınes PP et PP-g-AM qui assure l’adhe´sion entre le PP pur et le liant. En paralle`le, la re´action
de l’anhydride male´ique et l’EVOH se produit pour cre´er un copolyme`re a` l’interface EVOH/liant.
Les films obtenus par ce proce´de´ ont parfois une qualite´ optique diminue´e, avec perte de trans-
parence laissant une impression de´sagre´able aux consommateurs. Ce de´faut optique ge´ne´ralement
absent dans les films PP/liant/PA6/liant/PP 1 peut eˆtre plus ou moins pre´sent dans les multicouches
PP/liant/EVOH/liant/PP selon le liant utilise´ et selon les parame`tres de la co-extrusion.
Certains films pre´sentent en plus une rugosite´ de surface exte´rieure, mais ceci est loin d’eˆtre
le cas syste´matiquement. Plus pre´cise´ment, certains des films identifie´s comme ayant une mauvaise
transparence n’ont pas de rugosite´ perceptible a` l’œil nu sur la face externe et il faut alors conside´rer
que le de´faut exte´rieur, lorsqu’il existe, vient se superposer a` un de´faut interne. Ce sont ces de´fauts
internes que nous avons cherche´ a` analyser de fac¸on quantitative pour pouvoir comparer de manie`re
objective, l’incidence de la nature du liant, et tenter de comprendre l’origine du de´faut.
L’objectif de ce chapitre est de comprendre l’origine microscopique du de´faut de transparence.
Pour cela, nous allons de´crire les diffe´rents aspects des films sans de´fauts et ceux comportant des
de´fauts par une observation au microscope optique polarise´. L’objectif est d’identifier les diffe´rents
phe´nome`nes optiques potentiels responsables de la baisse de transparence des films co-extrude´s. Cette
caracte´risation qualitative pre´ce`de d’une caracte´risation quantitative dans laquelle un protocole de
quantification des de´fauts optiques a e´te´ e´tabli. Cette quantification du de´faut nous permettra de
cerner les parame`tres responsables de l’abaissement de la transparence, ce que nous de´crirons a` la fin
du chapitre.
3.1 Caracte´risation qualitative
Tests de qualite´
Un certain nombre de tests simples ont pour but de rationaliser la capacite´ d’un objet a` transmettre
une image nette d’un objet net. Le test de clarte´ (clarity) mesure le pourcentage de lumie`re transmise
apre`s traverse´e d’un faisceau lumineux a` travers un e´chantillon qui peut de´vier la direction des rayons
incidents et/ou en absorber une partie. Le test de trouble (haze) est de´fini comme le pourcentage
de lumie`re transmise qui est diffuse´e a` un angle supe´rieur a` 2,5 ◦ du faisceau incident. Il mesure
l’aptitude d’un film a` de´vier la lumie`re. Ces deux tests ne sont pas inde´pendants. Finalement, les
1. Les liants utilise´s dans les e´tudes du syste`me liant/PA6 ne sont pas identiques chimiquement que ceux e´tudie´s pour
l’e´tude de l’interface liant/EVOH.
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industriels utilisent aussi le test de brillance (gloss) qui caracte´rise l’e´tat de surface d’un film en
mesurant sa capacite´ a` re´fle´chir la lumie`re sur plusieurs angles d’incidence.
Le test le plus pertinent dans notre cas est le test de haze. Tous ces tests sont applicables sur des
films finaux. Nous ne les avons pas utilise´s car nous avons voulu mettre en œuvre un test pouvant
potentiellement eˆtre utilise´ pour quantifier la qualite´ d’un film dans les diffe´rentes e´tapes du process
de co-extrusion de manie`re in situ, travail qui a e´te´ repris dans le cadre de l’ANR par le laboratoire
du CEMEF sur leur ligne de co-extrusion expe´rimentale.
3.1.1 Observation au microscope optique
Afin d’identifier les phe´nome`nes responsables du de´faut de transparence, des observations au mi-
croscope optique polarise´ ont e´te´ effectue´es. L’ide´e e´tait de mettre en e´vidence la pre´sence ou non
d’objets diffusants ainsi que des irre´gularite´s aux interfaces entre diffe´rentes couches de polyme`res.
Pour cela, les films ont e´te´ de´coupe´s en coupes minces, afin de pouvoir en observer les tranches.
Conditions d’observation
Les coupes ont e´te´ effectue´es a` la plateforme de microscopie e´lectronique a` transmission du CNRS
IMAGIF (Gif-sur-Yvette) au moyen d’un cryo-ultramicrotome LEICA (tempe´rature de coupe -80 ◦C)
muni d’un couteau de verre taille´ a` 45 ◦. L’e´paisseur des coupes est de 10 µm et chaque coupe re´cupe´re´e
est couverte d’une goutte d’huile a` immersion (Merck d’indice optique n = 1, 518) puis mise entre une
lame porte-objet de microscope (RS France) et lamelle. Elles sont ensuite observe´es en microscopie
optique en lumie`re polarise´e avec le microscope Olympus BS51 avec un objectif ×20 ou ×50.
Films sans copolyme`re a` l’interface.
Un certain nombre de films de notre e´tude envoye´s par le CERDATO ont e´te´ co-extrude´s avec
des formulations sans PP-g-AM mais dans les meˆmes conditions d’extrusion que les films contenant
le liant-1b. L’ide´e e´tait de comprendre, en l’absence de PP male´ise´, le roˆle de l’histoire thermique des
films sur leur transparence. Ces films seront note´s PP∗. A` la sortie de l’extrusion, ces films co-extrude´s
PP/PP∗/EVOH/PP∗/PP sont de bien meilleure qualite´ que les films PP/liant/EVOH/liant/PP. Ceci
de´montre bien que ce sont les liants qui sont responsables du de´faut de transparence.
Cependant, n’ayant aucun copolyme`re a` l’interface, la de´lamination se produit tre`s aise´ment et
c’est pourquoi, ils ne peuvent pas eˆtre utilise´s dans des applications comme l’emballage alimentaire.
Cet inconve´nient se remarque e´galement lors des cryo-coupes. Il est tre`s difficile d’obtenir un film
PP/PP∗/EVOH/PP∗/PP en un seul bloc (figures 3.1 et 3.2).
Figure 3.1 – Observation en microscopie optique polarise´ d’une coupe de film co-extrude´
PP/PP∗/EVOH/PP∗/PP sans sphe´rolite apparent.
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Figure 3.2 – Observation en microscopie optique polarise´e d’une coupe de film co-extrude´
PP/PP∗/EVOH/PP∗/PP avec sphe´rolites apparents.
Une tentative d’inclusion dans une re´sine a e´te´ initie´e. Les films coupe´s ont e´te´ introduits dans un
me´lange re´sine Epoxy (AGAR Scientific), anhydride dodecenyl succinique (AGAR Scientific), an-
hydride methyl nadic (AGAR Scientific) et de benzildime´thylamide (AGAR Scientific) re´ticule´ a`
60◦C. Malheuresement, cette technique d’inclusion de coupe a elle aussi conduit a` une de´lamination
syste´matique. Sur les parties observables de ces coupes, nous distinguons premie`rement, la pre´sence
ou non de sphe´rolites et deuxie`mement les interfaces PP∗/EVOH re´gulie`res.
Films avec des copolyme`res a` l’interface
Pour le cas des films avec des copolyme`res a` l’interface, les copolyme`res permettent l’adhe´sion et
donc une solidarite´ des diffe´rentes couches du film et empeˆchent ainsi la de´lamination. Les conditions
de coupe et d’observation sont semblables au cas pre´ce´dent.
Quelques images typiques des coupes sont repre´sente´es sur les figures 3.3, 3.4 et 3.5. Nous observons
sur les films co-extrude´s PP/liant/EVOH/liant/PP :
— la pre´sence de sphe´rolites (figure 3.3 et figure 3.4) ou non (figure 3.5),
— la variation d’e´paisseur interne d’amplitude plus (figure 3.5 et 3.4) ou moins (figure 3.3) grande,
— Tous les films pre´sentent une zone transcristalline entre la couche d’EVOH et la couche de PP.
A` noter que les couches de PP et de liant interdiffusant, l’interface entre ces deux couches n’apparaˆıt
pas. En microscopie optique, on visualise uniquement trois couches de polyme`re.
3.1.2 Causes optiques potentielles des de´fauts
Nous avons donc identifie´ deux objets potentiellement responsables du de´faut optique : les sphe´ro-
lites et la variation de l’e´paisseur de la couche interne. Nous allons maintenant de´crire les phe´nome`nes
optiques gouverne´s par la pre´sence de ces objets ou de ces irre´gularite´s qui provoquent la de´viation
des rayons des faisceaux lumineux traversant le film.
Diffusion
La diffe´rence entre la figure 3.1 et la figure 3.2 est la pre´sence de sphe´rolites (ou non) dans la couche
de PP. La taille typique de cristallites observe´e dans ces films est de l’ordre de un a` dix microme`tres,
suivant les conditions de cristallisation. Il existe une litte´rature abondante mettant en e´vidence le lien
entre cristallites et transmission de la lumie`re.
La quantification de la lumie`re transmise peut se faire a` partir de la mesure de l’intensite´ lumineuse
du faisceau lumineux transmis It en fonction de l’intensite´ du faisceau incident. On peut souvent utiliser
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Figure 3.3 – Observation en microscopie optique polarise´ d’une coupe de film co-extrude´
PP/liant/EVOH/liant/PP avec sphe´rolites apparents et peu d’instabilite´s interfaciales (c’est-a`-dire
peu de variation de l’e´paisseur interne du film).
Figure 3.4 – Observation en microscopie optique polarise´ d’une coupe de film co-extrude´
PP/liant/EVOH/liant/PP avec sphe´rolites apparents et instabilite´s interfaciales.
une loi de type Beer-Lambert [69] :
It = Ii exp (−(+ τ)l) (3.1)
Avec Ii l’intensite´ du faisceau incident, l l’e´paisseur de l’e´chantillon,  le coefficient d’absorption et
τ la turbidite´ qui repre´sente la perte de l’intensite´ du faisceau incident due a` la diffusion (au sens
de la lumie`re non transmise dans la direction du faisceau incident). Ce dernier parame`tre de´pend du
rapport de Rayleigh R(θ, µ) pour les angles de diffusion θ et µ selon la relation suivante :
τ =
pi∫
θ=0
2pi∫
µ=0
R(θ, µ) sin dµdθ (3.2)
Toutefois, en vraie situation, l’œil de´tecte non seulement la lumie`re transmise mais aussi la lumie`re dif-
fuse´e a` de faibles angles. D’ou` pour une syme´trie cylindrique, la turbidite´ effective, souvent approxime´e
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Figure 3.5 – Observation en microscopie optique polarise´ d’une coupe de film co-extrude´
PP/liant/EVOH/liant/PP sans sphe´rolite apparent et instabilite´s interfaciales.
par :
τeff = 2pi
pi∫
θm
R(θ) sin θdθ (3.3)
Avec θm l’angle de de´viation maximum du faisceau incident. L’objectif d’un mode`le est alors de calculer
ces fonctions.
Ne´anmoins, ce qu’il faut retenir est que la diffusion de la lumie`re est maximale quand la taille des
objets responsables est de l’ordre de la longueur d’onde du visible ce qui est le cas avec les sphe´rolites
dans les films dont les coupes ont e´te´ pre´sente´es sur les figures 3.3, 3.4 et 3.5.
L’analyse complexe de l’interaction d’une lumie`re non polarise´e a` travers un milieu complexe est
hors du cadre de cette e´tude a priori. Nous reportons ne´anmoins quelques re´sultats de la litte´rature
confirmant le roˆle spe´cifique des sphe´rolites, de fac¸on plus ou moins complexe. Des films cristallins
ont e´te´ e´tudie´s de manie`re syste´matique par R. E. Prud’Homme et al. [70] et il a e´te´ montre´ que
les films contenant des polyme`res cristallins diffractent la lumie`re a` cause de l’he´te´roge´ne´ite´ optique
comparable a` la longueur d’onde de la lumie`re. Cette he´te´roge´ne´ite´ optique est en fait provoque´e
par des discontinuite´s en densite´ et en indice de re´fraction. Les sources de fluctuation viennent de la
diffe´rence de densite´ entre la phase cristalline et la phase amorphe. R. Pritchard [71] montre qu’en
supposant l’absorption d’un film nulle, la turbidite´ ne vient pas directement de la pre´sence de la
cristallinite´ d’un film mais de l’inhomoge´ne´ite´ cause´e par les zones cristallines. Ainsi, dans certains cas,
la turbidite´ est observe´e a` cause de la pre´sence d’interfaces entre les re´gions cristallines et amorphes.
Cette inhomoge´ne´ite´ de´pend du taux de cristallinite´ du mate´riau, de la taille et de la structure des
sphe´rolites.
Taniguchi et al. [72] ont construit une me´thode pour pre´voir la turbidite´ d’un film de polye´thyle`ne
contenant des sphe´rolites de tailles comparables a` la longueur d’onde du visible en tenant compte de
la diffe´rence d’indice de re´fraction de polye´thyle`ne cristallin en fonction des axes cristallographiques.
Leurs re´sultats sont comparables aux mesures expe´rimentales de haze.
L’ensemble de ces re´sultats montre l’importance cruciale des sphe´rolites dans la qualite´ de trans-
parence des films.
Effet de lentille
Un second phe´nome`ne lie´ aux de´fauts des films rele`ve de la re´fraction. Conside´rons tout d’abord,
un film a` interfaces re´gulie`res (et sans sphe´rolites apparent a` l’e´chelle d’observation) comme dans la
figure 3.1. Dans un milieu uniforme, les rayons du faisceau lumineux perpendiculaires au front d’onde
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sont paralle`les, c’est pourquoi les rayons peuvent eˆtre dessine´s de la manie`re de´crite par la loi de Snell
(e´quation 3.4) :
ni sin θi = nt sin θt (3.4)
Avec ni l’indice de re´fraction du milieu indicent, nt l’indice de re´fraction du milieu transmis, θi l’angle
entre le faisceau incident et la normale a` la surface et θt l’angle entre le faisceau transmis et la normale
a` la surface.
La figure 3.6 est un sche´ma des rayons lumineux traversant un film PP/PP∗/EVOH/PP∗/PP s’il
n’avait pas e´te´ de´lamine´. On rappelle que l’indice de re´fraction du PP est de 1,49 et celui de l’EVOH
est de 1,52 en bonne approximation pour les longueurs d’onde du visible. Les rayons paralle`les entrant
dans le film en ressortent paralle`les. Nous aurons donc une image nette d’un objet net place´ devant le
film.
Figure 3.6 – Sche´ma des rayons du faisceau lumineux traversant un film co-extrude´
PP/PP∗/EVOH/PP∗/PP sans sphe´rolite.
La diffe´rence flagrante entre les syste`mes sans copolyme`res et ceux contenant des copolyme`res a`
l’interface est l’irre´gularite´ d’e´paisseur du film central d’EVOH pre´sente dans le deuxie`me cas. Certains
films pre´sentent des de´fauts d’homoge´ne´ite´ d’e´paisseur d’amplitude faible, parfois a` peine de´celables a`
l’e´chelle microme´trique alors que d’autres montrent des variations d’e´paisseur grandes (de l’ordre de
plusieurs dizaines voire plusieurs centaines de microme`tres) e´ventuellement comparables a` l’e´paisseur
moyenne de la couche d’EVOH. Il est alors facile d’imaginer que la couche d’EVOH joue le roˆle d’une
succession de lentilles dispose´es les unes a` coˆte´ des autres. Certains rayons paralle`les venant de l’infini
et traversant une lentille se trouvent de´vie´s par chacune de ces lentilles locales. Si l’image arrivant sur
la re´tine des points d’un objet n’est pas un point, l’image se trouve floute´e (figure 3.7).
3.2 Caracte´risation quantitative
3.2.1 Mise en œuvre d’un test objectif
Notre objectif e´tait de relier les caracte´ristiques des coupes observe´es par microscope a` une mesure
de la qualite´ optique des films. Nous avons envisage´ deux voies. La premie`re voie consiste a` envoyer
un faisceau laser a` travers le film co-extrude´ pour observer la manie`re avec laquelle la qualite´ de ce
faisceau est de´te´riore´e (test qui ressemble beaucoup au test de haze) et la deuxie`me est du type test
de mire utilise´ par les opticiens pour e´tudier l’accuite´ visuelle.
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Figure 3.7 – Sche´ma des rayons lumineux provenant d’un point A, traversant un film plan (en haut)
ou un film a` interface irre´gulie`re (en bas) et allant vers l’œil (cristallin + re´tine). L’image est nette
dans le premier cas et floue dans le deuxie`me.
Diffraction d’un laser
L’envoi d’un faisceau laser sur les films a conduit, assez syste´matiquement a` l’apparition claire du
phe´nome`ne de diffraction.
Notions de diffraction de la lumie`re. La diffraction d’une onde lumineuse est un phe´nome`ne
observe´ quand une onde rencontre un obstacle ou une discontinuite´. Cela conduit a` transformer un
faisceau lumineux en un coˆne de lumie`re plus ou moins complexe a` cause du phe´nome`ne d’interfe´rences.
Pour eˆtre plus pre´cis, d’apre`s le principe de Huygens-Fresnel : tout point d’un front d’onde se comporte
comme source secondaire d’ondelettes telles qu’a` un instant plus tard, le front d’onde soit l’enveloppe de
ces ondelettes. Ces ondelettes secondaires sont cohe´rentes entre elles. Ainsi, en pre´sence d’un obstacle,
pour un point quelconque situe´ au-dela` de l’obstacle, l’amplitude de l’onde est la superposition de
toutes ces ondelettes (en tenant compte de leur amplitude et de leur phase relative). Ces ondelettes
peuvent interfe´rer entre elles de fac¸on constructive si elles sont en phase ou de fac¸on destructive si
elles sont en opposition de phase. L’e´clairement observe´ sur un e´cran est la re´sultante de toutes ces
interfe´rences.
Pour fixer les ide´es, la figure d’Airy (figure 3.8), correspondant a` la figure de diffraction apre`s
traverse´e d’une ouverture circulaire de taille D dans un e´cran opaque, conduit a` un e´clairement qui
de´pend de la direction angulaire θ par la relation :
I(θ) = I0
(
2J1(pix)
pix
)2
(3.5)
avec x = D sin θ/λ et J1(x) la fonction de Bessel du premier ordre. On observe en particulier que la
largeur angulaire de la taˆche de diffraction, de´finie par le premier angle pour lequel l’intensite´ diffracte´e
est nulle, est relie´e a` la taille de l’objet diffractant par la relation :
sin θm =
1, 22λ
piD
(3.6)
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Ainsi, plus les objets diffractants sont petits, plus le coˆne de diffraction est large. A priori, une
multitude d’objets comme les sphe´rolites des films e´tudie´s conduit a` une figure de diffraction plus
complexe mais qu’il serait possible d’analyser comme fait dans la litte´rature cite´e pre´ce´demment.
La diffraction pouvant fournir des informations sur la taille des instabilite´s responsables des de´fauts,
nous avons voulu re´aliser une expe´rience de diffraction du laser pour classer les films en fonction de
l’importance optique de ces de´fauts.
Figure 3.8 – Anneaux de Airy [73].
Expe´rience de diffraction du laser. L’expe´rience de diffraction du laser sche´matise´e dans la
figure 3.9 consiste simplement a` envoyer un faisceau laser sur un film. La taille du halo lumineux
produit par un faisceau laser de longueur d’onde de 632,8 nm est repe´re´e, apre`s la traverse´e du film,
pour les trois distances laser/film (note´e x dans la figure 3.9) et film/e´cran (note´ y dans la figure 3.9)
(x = 365 mm, 400 mm et 485 mm et y = 265 mm, 200 mm et 115 mm pour la distance entre
film/e´cran).
Motifs de diffraction et interpre´tation. Un exemple de motif obtenu est donne´ dans la figure 3.9.
Il s’agit d’un halo lumineux complexe et difficile a` analyser. Nous nous sommes rendus compte que
ce test, trop sensible d’une certaine fac¸on a` toutes les imperfections du film, me´langeait les imperfec-
tions des surfaces externes et celles des interfaces internes. Nous avons donc renonce´ a` son utilisation
syste´matique.
Proposition d’un test objectif
L’inconve´nient du motif re´sultant du test de diffraction par le laser est qu’il me´lange plusieurs
informations optiques rendant l’interpre´tation difficile. Face a` cette difficulte´, nous avons utilise´ un
autre dispositif plus simple pour quantifier les de´fauts en visant un test qui pourrait eˆtre utilise´
directement sur l’extrudeuse.
Dispositif. L’expe´rience consiste a` observer une mire de type ophtalmologique (figure 3.10) a` travers
le film a` e´tudier, en controˆlant la distance film/mire et la distance film/observateur. Ces distances entre
l’observateur et le film et entre le film et la mire sont fixe´es et valent respectivement 500 mm et 100 mm.
La dernie`re ligne capable d’eˆtre de´chiffre´e en partant du haut de la mire, est la note attribue´e au film.
Cette note refle`tera la qualite´ du film. Plus la taille des lettres correspondantes a` la note est petite,
plus la note est e´leve´e et plus la qualite´ du film est grande. La figure 3.11 montre un exemple de
re´sultats sur l’expe´rience de note de film pour un film co-extrude´ PP/PP∗/EVOH/PP∗/PP sans liant
et pour un film co-extrude´ contenant un liant PP/liant/EVOH/liant/PP. Les notes possibles vont de
1 a` 11, 1 e´tant la plus mauvaise note et 11 la meilleure.
3.2.2 Re´sultats
La me´thode de classement par la note au test de la mire ophtalmologique permet de de´cider quels
films sont meilleurs optiquement par rapport a` d’autres, autrement dit, elle permet d’affirmer avec
certitude qu’un certain nombre de films sont de meilleure qualite´ que d’autres.
Les re´sultats obtenus en appliquant ce test aux diffe´rents films de notre e´tude sont re´sume´s dans
le tableau 3.1. Ils permettent de ranger les films e´tudie´s en quatre groupes :
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Figure 3.9 – Sche´ma du dispositif expe´rimental de la diffraction du laser par les films a` e´tudier a`
gauche, et motif de Speckle lors de l’analyse de diffraction des films e´tudie´s a` droite (image tire´e du
site Shpyrko Research Group).
Figure 3.10 – Mire de type ophtalmologique servant a` classer les films en fonction de l’importance
du de´faut de granite´.
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Figure 3.11 – Exemples d’observation de la mire a` travers un film co-extrude´
PP/PP∗/EVOH/PP∗/PP (a` gauche) et PP/liant/EVOH/liant/PP (a` droite).
— Les tre`s bons films dont les notes sont 11 ou 8, que nous les appellerons groupe 1. Seuls les
films co-extrude´s PP/PP∗/EVOH/PP∗/PP (re´fe´rence´s 150 et 166) sont dans ce groupe.
— Les bons films dont la note est de 5 et dont les re´fe´rences sont 8 et 9. Nous les appellerons
groupe 2.
— Les mauvais films dont les notes sont 3 ou 4 et dont les re´fe´rences sont 1, 2, 4, 5, 7I, nous les
appellerons groupe 3.
— Les tre`s mauvais films dont la note est de 1 et dont les re´fe´rences sont 3, 6 et 7E. Nous les
appellerons groupe 4.
Enfin, pour le film re´fe´rence´ 7, il apparaissait clairement a` l’observation a` l’œil que le de´faut de
granite´ e´tait diffe´rent dans la partie centrale du film et sur les bords. Nous avons donc de´cide´ d’analyser
de manie`re inde´pendante le centre du film, note´ 7I, comme inte´rieur, et aux bords note´ 7E comme
exte´rieur.
D’apre`s les re´sultats du tableau 3.1, le groupe 4 (tre`s mauvais films) est compose´ exclusivement de
films co-extrude´s dont le liant est le liant-1b. La qualite´ optique des films semble donc eˆtre e´troitement
lie´e au liant 2.
3.2.3 Discussion
Lien entre note et pre´sence de sphe´rolites
Il convient maintenant de mettre en relation la note attribue´e et le ou les phe´nome`nes optiques
dominants qui influencent la qualite´ du film. Pour cela, la pre´sence ou non de petits objets diffusants
comme les sphe´rolites a e´te´ e´galement re´fe´rence´e dans le tableau 3.1. Par soucis de clarte´, les re´sultats
de ce tableau ont e´te´ range´s par groupe. Les re´sultats montrent qu’il existe de tre`s bons et bons films
contenant des sphe´rolites (166, 9 et 8) alors qu’un autre n’en contient pas (150). De tre`s mauvais
films pre´sentent aussi des sphe´rolites (7E) pendant que d’autres n’en pre´sentent pas (3 et 6). Meˆme
si the´oriquement, il a e´te´ prouve´ dans la litte´rature que les he´te´roge´ne´ite´s cause´es par la pre´sence de
sphe´rolites diffusaient la lumie`re, nous concluons que ce phe´nome`ne n’est pas significatif quant aux
de´fauts e´tudie´s dans cette the`se.
Lien entre note et variation de l’e´paisseur interne
Ayant e´carte´ la pre´sence de sphe´rolites comme cause principale des de´fauts de transparence de
type granite´, nous avons cherche´ a` quantifier le roˆle des fluctuations d’e´paisseur de la couche interne.
Pour ce faire, pour chaque film co-extrude´ en notre possession et fourni par le CERDATO (neuf
films), douze coupes pre´leve´es dans diffe´rentes re´gions de la bobine ont e´te´ effectue´es et analyse´es.
2. Cependant, nous ne pouvons affirmer que cette baisse de transparence soit cause´e uniquement par la structure (la
chimie) des chaˆınes de PP male´ise´ car d’autres campagnes d’extrusion utilisant les meˆmes matie`res premie`res n’ont pas
donne´ la meˆme tendance (re´sultats de notre collaborateur A. Bondon : INSA Lyon)
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Liant Re´fe´rences Notes Sphe´rolites
Aucun 150 10 NON Groupe 1
Aucun 166 8 OUI
Liant-3a 8 5 OUI Groupe 2
Liant-o 9 5 OUI
Liant-o 1 3 NON Groupe 3
Liant-3a 2 3 NON
Liant-o 4 3 NON
Liant-3a 5 4 NON
Liant-1b 7I 4 NON
Liant-1b 3 1 NON Groupe 4
Liant-1b 6 1 NON
Liant-1b 7E 1 OUI
Table 3.1 – Re´sultats des notes attribue´es aux films co-extrude´s et recensement de la pre´sence de
sphe´rolites ou non.
Nous avons diffe´rencie´ les orientations : soit transversale (T) par rapport a` la direction d’extrusion,
soit longitudinale (L) ou soit ale´atoire (A) (figure 3.12).
Figure 3.12 – Diffe´rentes directions de coupe par rapport a` la direction d’extrusion.
Les instabilite´s d’e´paisseur du film d’EVOH typiques sont repre´sente´es dans les figures 3.3 3.4 et
3.5. Une manie`re de quantifier ce de´faut d’interface est de relever les e´paisseurs maximales et minimales
comme le montre la figure 3.13. Nous de´finissons alors ∆EE de la manie`re suivante :
∆E
E
=
E¯max − E¯min
E¯
(3.7)
Avec E¯ la moyenne des e´paisseurs, E¯max la moyenne des e´paisseurs maximales et E¯min la moyenne
des e´paisseurs minimales.
Un autre parame`tre permettant de quantifier les de´fauts d’interface est la longueur d’onde des
ondulations (voir figure 3.13).
Le tableau 3.2 re´sume les re´sultats cette e´tude syste´matique de quantification des de´fauts de granite´
des films co-extrude´s PP/liant/EVOH/liant/PP. Les valeurs ∆EE releve´es sont des valeurs moyenne´es
de ∆EE sur les quatre e´chantillons pre´leve´s par orientation. Nous estimons l’incertitude relative de
mesure sur ∆EE ainsi que sur λ infe´rieure 4%. Les quantite´s
∆E
E varient de 0,0 a` 1,2 a` partir des
e´paisseurs allant de quelques microme`tres a` quelques dizaines de microme`tres alors que les longueurs
d’onde des instabilite´s oscillent entre une quarantaine de microme`tres et une centaine de microme`tres
lorsqu’elles sont mesurables. La re´fe´rence  tre`s grande  de´signe une longueur d’onde supe´rieure a`
la taille de la photographie et celle de  inde´terminable  correspond soit a` une longueur d’onde non
discernable du fait de la faible variation d’e´paisseur interne, soit a` un nombre de longueurs d’onde
discerne´es trop faible pour en faire une moyenne.
D’apre`s les re´sultats pre´sente´s dans le tableau 3.2, les espacements des oscillations d’e´paisseur
paraissent tre`s peu re´pe´titifs et de surcroˆıt, certaines sont comparables a` la longueur des coupes
re´alise´es. Il semble donc que la dispersion des re´sultats sur la longueur d’onde est telle qu’il est
impossible d’affirmer quoique ce soit de manie`re univoque quant au lien entre la longueur d’onde des
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Liants Ref Notes
(
∆E
E
) (
∆E
E
) (
∆E
E
)
λ (µm) λ (µm) λ (µm)
A L T A L T
Liant-o 1 3 0,3 0,5 0,4 76,9 86,6 98,2
Liant-3a 2 3 0,4 0,4 0,3 110,5 61,7 98,2
Liant-1b 3 1 1,2 1,4 1,0 Tre`s grande Tre`s grande Tre`s grande
Liant-o 4 3 0,0 0,3 0,1 Inde´terminable Inde´terminable 76,0
Liant-3a 5 3 0,3 0,2 0,2 77,6 41,8 85,1
Liant-1b 6 1 0,8 0,7 0,6 Tre`s grande Tre`s grande 111,7
Liant-1b 7I 4 0,3 0,3 0,1 107,3 Inde´terminable Inde´terminable
Liant-1b 7E 1 1,2 1,1 0,8 Tre`s grande Tre`s grande Tre`s grande
Liant-3a 8 5 0,1 0,3 0,2 54,0 40,9 Inde´terminable
Liant-o 9 5 0,2 0,3 0,0 Inde´terminable 84,2 Inde´terminable
Table 3.2 – Re´sume´ de la note et des valeurs sur l’e´tude quantitative des instabilite´s interfaciales sur
les films co-extrude´s PP/liant/EVOH/liant/PP.
Figure 3.13 – Sche´ma de l’instabilite´ interfaciale et de´finition des e´paisseurs minimales Emin, maxi-
males Emin et de la longueur d’onde λ.
instabilite´s interfaciales et la note attribue´e. Une solution pouvait eˆtre envisage´e en augmentant le
nombre de coupes analyse´es pour essayer de poser une conclusion sur l’e´volution de ce parame`tre avec
la nature des liants. Nous n’avons pas eu le temps de poursuivre cette piste.
En revanche, les valeurs de la variation de l’e´paisseur interne ∆EE donnent des re´sultats significatifs.
Pour plus de clarte´, la figure 3.14 repre´sente l’histogramme des variations d’e´paisseur interne ∆EE pour
toutes les orientations en fonction de la note attribue´e lors du test de la mire. Ce graphe de´montre
clairement une corre´lation entre la variation de l’e´paisseur interne et la note de la mire ophtalmologique.
La variation de l’e´paisseur interne augmente avec la baisse de la note, c’est-a`-dire que plus la qualite´
optique du film est mauvaise, plus l’amplitude des variations de l’e´paisseur interne est grande.
Anisotropie de variation de l’e´paisseur interne
Un autre re´sultat peut eˆtre de´duit du tableau 3.2. Pour une repre´sentation plus explicite, un
diagramme reportant les valeurs de la variation de l’e´paisseur interne en orientation longitudinale
et transversale en fonction du film co-extrude´ est donne´ dans la figure 3.15. Il est e´vident que les
variations de l’e´paisseur interne sont influence´es par l’orientation de la coupe. Ces variations sont
exacerbe´es lorsque l’observation se fait paralle`lement a` la direction d’extrusion, ce qui montre le
caracte`re anisotrope de la variation de l’e´paisseur interne.
3.3 Conclusion
En conclusion de ce chapitre, nous avons commence´ notre travail de the`se sans savoir quelle e´tait
la cause de la perte de transparence associe´e aux de´fauts de granite´ observe´s. Plusieurs pistes e´taient
envisageables. La premie`re piste e´tait que les copolyme`res aux interfaces ayant un effet fort sur la
cristallinite´ des films co-extrude´s pouvaient, par ce biais, eˆtre responsable de morphologies cristallines
produisant un caracte`re plus ou moins diffusant de ces films. Comme nous l’avons sugge´re´, le type de
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Figure 3.14 – Variation relative de l’e´paisseur de la couche interne d’EVOH en fonction de la qualite´
optique des films, telle que quantifie´e par la note au test de la mire
Figure 3.15 – Influence de l’orientation de la coupe sur la variation de l’e´paisseur interne : en bleu la
variation d’e´paisseur interne dans la direction longitudinale a` l’extrusion et en rouge, dans la direction
transversale a` l’extrusion.
mode`les a` prendre en compte aurait alors e´te´ des e´quations de type diffusion/ diffraction de la lumie`re
se propageant dans un milieu complexe. Nous avons e´limine´ cette hypothe`se graˆce a` deux expe´riences :
— Premie`rement, avec des films re´alise´s sans copolyme`res mais pre´sentant un taux de cristallinite´
e´leve´, la note de transparence reste bonne.
— Deuxie`mement, il n’y a pas de corre´lation entre la note de transparence et la pre´sence de
cristallites pour les films avec des copolyme`res.
Ces re´sultats se sont appuye´s sur la mise au point d’un test rapide de la transparence des films
qui nous a permis, au contraire, d’identifier que le parame`tre pertinent pour comprendre le de´faut de
transparence e´tait la fluctuation d’e´paisseur interne des films co-extrude´s. Ces fluctuations d’e´paisseur
re´sultent d’une instabilite´ apparaissant au cours de l’extrusion ou lors de l’e´tirage des films. L’origine
exacte de cette instabilite´ n’est e´videmment pas identifie´e par cette e´tude optique. On peut cependant
dire que la perte de transparence associe´e au de´faut de granite´ est essentiellement un proble`me d’op-
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tique ge´ome´trique lie´ a` la re´fraction des faisceaux lumineux dans le film. Il serait alors, a` ce stade,
inte´ressant d’utiliser un mode`le optique de film pour pre´dire l’amplitude du de´faut d’e´paisseur a` partir
de la qualite´ de l’image. Des discussions ont commence´ avec l’Institut d’Optique d’Orsay et notamment
avec P. Chavel et T. Le´pine. L’objectif e´tait une mode´lisation sous le logiciel Zemax. Malheureusement,
nous n’avons pas eu le temps dans le cadre de cette the`se, de finaliser cette collaboration.
Dans le premier chapitre de cette the`se, nous avons vu que la pre´sence de copolyme`res aux interfaces
pouvait conduire a` une de´stabilisation de l’interface. Nous allons donc, dans les deux chapitres suivants,
de´crire les expe´riences que nous avons de´veloppe´es pour tenter de pre´ciser comment la pre´sence de
copolyme`res pouvait affecter la tension de surface des films extrude´s, puis pour quantifier la densite´
de copolyme`res forme´s aux interfaces sur les diffe´rents films de l’e´tude.
Chapitre 4
Tension interfaciale
Dans le chapitre pre´ce´dent, nous avons de´crit un protocole pour comparer la qualite´ optique des
films de manie`re objective. Il nous a permis d’identifier que des variations d’e´paisseur de la couche
interne des films e´taient responsables de la perte de transparence associe´e au de´faut de granite´. L’in-
terface est, a priori, stabilise´e par la tension interfaciale. En effet, une fluctuation d’e´paisseur de la
couche interne du film est e´quivalente a` une augmentation de l’aire de l’interface. La question se pose
alors de savoir si la de´stabilisation observe´e des interfaces de la couche interne n’est pas cause´e par
un fort abaissement de la tension interfaciale, lie´e a` la formation du copolyme`re qui est un agent
d’interface. Plus pre´cise´ment, plus la tension interfaciale sera faible, moins le rappel vers une interface
plane sera important. Puisque tous les liants ne conduisent pas a` la meˆme de´stabilisation, nous avons
cherche´ a` comparer les tensions interfaciales entre des diffe´rents mate´riaux PP/EVOH, liant-3a/EVOH
et liant-1b/EVOH, a` diffe´rentes tempe´ratures.
Mesurer la tension interfaciale entre deux polyme`res, n’est pas une mesure facile. On peut utiliser
des me´thodes  a` l’e´quilibre  ou des mesures dynamiques. Les mesures  a` l’e´quilibre  sont fonde´es
sur la de´termination de la forme d’une goutte de l’un des liquides dans l’autre, cette goutte e´tant
de´forme´e sous l’action d’une force exte´rieure. Les me´thodes classiques sont la goutte pendante, la
spinning drop et la goutte pose´e. Dans le cas des polyme`res, la difficulte´ vient des fortes viscosite´s qui
font que l’e´quilibre peut n’eˆtre atteint qu’apre`s un temps tre`s long laissant le risque au syste`me de
se de´grader (haute tempe´rature). L’autre inconve´nient est la ne´cessite´ de connaˆıtre avec pre´cision la
densite´ des polyme`res alors que la diffe´rence de densite´ entre les polyme`res est souvent tre`s faible ce qui
donne des mesures tre`s impre´cises. Les me´thodes dynamiques sont fonde´es sur l’e´tude du changement
de la forme d’une goutte avec le temps comme la me´thode du filament rompu breaking thread, la
me´thode de la fibre incluse imbedded fiber 1 ou la me´thode de la relaxation d’une goutte de´forme´e.
Pour mieux comprendre ces difficulte´s, nous allons, dans un premier temps, pre´senter rapidement
quelques techniques expe´rimentales de de´termination de la tension interfaciale polyme`re-polyme`re
[74, 75, 76] en nous focalisant sur deux techniques a` l’e´quilibre : les techniques d’analyse de forme,
a` savoir la goutte pendante et la goutte pose´e (en utilisant alors le triangle de Neumann), et une
technique dynamique, a` savoir imbedded fiber retraction car elle repose sur un principe analogue a` la
technique de re´tractation de la goutte de´forme´e qui a e´te´ finalement choisie dans cette the`se.
4.1 E´tat de l’art
4.1.1 Goutte pendante
La me´thode de la goutte pendante consiste a` immerger une goutte de polyme`re fondu dans une
matrice d’un autre polyme`re, lui aussi a` l’e´tat fondu. La forme de la goutte est due a` la compe´tition
entre la tension interfaciale qui tend a` rendre les gouttes rondes et la pesanteur qui de´forme les gouttes.
La tension interfaciale est de´termine´e par l’analyse de profil de la goutte, a` l’e´quilibre, qui doit eˆtre
observe´e en macrophotographie. Il est donc ne´cessaire d’avoir une diffe´rence d’indice de re´fraction
entre les deux polyme`res pour obtenir un bon contraste du profil.
1. Nous nommerons ces me´thodes par l’appellation anglaise.
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Figure 4.1 – Montage de la goutte pendante utilise´ par N. R Demarquette et M. R. Kamal [77].
La figure 4.1 sche´matise le montage expe´rimental de la goutte pendante utilise´ par N. R. Demar-
quette et M. R. Kamal [77]. Une seringue chauffe´e contenant le polyme`re le plus dense est plonge´e
dans une cellule en quartz a` tempe´rature controˆle´e remplie de l’autre polyme`re. Le polyme`re dans la
seringue est pousse´ dans l’autre polyme`re et un syste`me de capture d’images place´ derrie`re la goutte
permet d’enregistrer une vide´o du profil de la goutte. Le profil est ensuite analyse´ par digitalisation
de l’image. Les conditions d’e´clairage, et en particulier la divergence du coˆne de lumie`re, sont impor-
tantes : le syste`me optique est compose´ d’une lampe a` xe´non qui envoie de la lumie`re a` travers une
fibre optique pour e´clairer la goutte suspendue.
La goutte doit eˆtre extrude´e avec un volume minimum sinon, la goutte reste sphe´rique. Cependant,
dans le cas oppose´, si le volume de la goutte est trop important, un phe´nome`ne de  necking  apparaˆıt
(figure 4.2) et la de´termination de la tension interfaciale devient de´licate.
Figure 4.2 – Sche´ma du necking dans une expe´rience de la goutte pendante [78].
La ge´ome´trie de la goutte immerge´e est de´crite sur la figure 4.3. L’e´quilibre me´canique entre les
deux fondus est donne´ par l’e´quation de Laplace :
1
R1
+
1
R2
=
∆P
γ
(4.1)
Avec R1 le rayon de courbure de la goutte sur le plan de la feuille, R2 le rayon de courbure de la goutte
sur le plan perpendiculaire a` la feuille, ∆P la diffe´rence de pression entre la matrice et la goutte de
polyme`re, et γ la tension interfaciale. Le rayon R2 est de´fini de la manie`re suivante :
R2 =
x
sin Φ
(4.2)
Avec Φ l’angle entre le rayon de courbure R et l’axe z. La diffe´rence de pression a` travers l’interface
peut eˆtre e´crite de la manie`re suivante :
∆P = ∆P0 + gz∆ρ (4.3)
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Avec g l’acce´le´ration de la pesanteur, ∆ρ la diffe´rence de masse volumique entre les deux polyme`res
et ∆P0 la diffe´rence de pression de´termine´e quand R1 = R2 = a ou` a est le rayon de courbure au
sommet de la goutte.
L’e´quation 4.1 peut alors s’exprimer comme :
R1
a
=
a× sin(θ)
x
= B × z
a
+ 2 (4.4)
Avec B = a
2g∆ρ
γ [79]. On utilise soit une analyse comple`te du profil, soit la relation empirique e´tablie
par Andreas [80] :
γ =
gD2e∆ρ
H
(4.5)
Avec De le diame`tre e´quatorial de la goutte et H un facteur de correction de´pendant de la forme de
la goutte S = DsDe .
Figure 4.3 – Sche´ma de la ge´ome´trie de la goutte immerge´e dans une matrice de polyme`re.
Bien que cette me´thode soit tre`s utilise´e, son grand inconve´nient est le temps ne´cessaire pour
atteindre l’e´quilibre de la goutte. P. Xing et al. [81] ont attendu 17 heures pour obtenir un profil
d’e´quilibre d’une goutte de PA6 dans une matrice de PS a` 230 ◦C. A` cette e´chelle de temps, il nous est
impossible de choisir cette me´thode a` cause de la haute sensibilite´ en tempe´rature de nos mate´riaux.
De plus, Chen et White [82] ont montre´ que pour atteindre un e´quilibre, il faut que la diffe´rence de
densite´ entre les polyme`res soit supe´rieure a` 5 %. Nous avons donc renonce´ a` utiliser cette technique
au cours de cette the`se.
4.1.2 Techniques base´es sur l’angle de contact
Goutte pose´e
La me´thode de la goutte pose´e consiste a` de´poser une goutte de polyme`re fondu sur un autre
polyme`re et d’en e´tudier l’angle de contact avec le polyme`re servant de support. Apre`s e´quilibre
me´canique, l’ensemble est refroidi. Comme cet e´quilibre peut eˆtre atteint apre`s un tre`s long moment
(huit heures pour le syste`me PS/PP e´tudie´ par N. R Demarquette et al. [74]), l’e´chantillon est sous
atmosphe`re d’argon. Il est ensuite inclus dans de la re´sine pour une de´termination des angles de contact
sous microscope.
Le sche´ma des angles de contact est fourni sur la figure 4.4. En connaissant la tension superficielle
du polyme`re 1 (γ1) et du polyme`re 2 (γ2), il est possible de remonter a` la tension interfaciale entre les
deux polyme`res (γ3) :
γ2 = γ3 cos θ2 + γ1 cos θ1 (4.6)
Une variante a` cette technique a e´te´ propose´e et est nomme´e la technique du triangle de Neumann.
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Figure 4.4 – Sche´ma des angles de contact dans la me´thode de la goutte pose´e.
Triangle de Neumann
Cette technique remplace l’air dans la technique pre´ce´dente par un troisie`me polyme`re. Le polyme`re
1 et le polyme`re 2 sont utilise´s sous forme de plaque de quelques millime`tres d’e´paisseur. Le troisie`me
sous forme sphe´rique est pris en sandwich entre les deux plaques. L’assemblage est stabilise´ a` la
tempe´rature de l’expe´rience pendant une trentaine de minutes sous azote [76] puis trempe´ dans l’eau
froide. L’e´chantillon doit eˆtre coupe´ et poli le long de l’e´paisseur et au milieu de la goutte de sorte que
l’angle de contact observe´ repre´sente bien la tension interfaciale et qu’il ne soit pas fausse´ par l’angle
d’observation.
Figure 4.5 – Sche´ma des angles de contact dans la me´thode du triangle de Neumann [76]. Le polyme`re
1 est une dispersion de poly(styre`ne-co-glycidylmethacrylate) dans du PS (4 % massique), le polyme`re
2 est le poly(butyle`ne terephthalate) et le polyme`re 3 est le poly(me´thyl me´tacrylate).
Un exemple de l’observation au microscope de ce syste`me est montre´ dans la figure 4.5. L’e´quation
4.6 devient dans ce cas :
γ12 cos θ12 + γ23 cos θ23 = γ13 cos θ13 (4.7)
Avec γij la tension interfaciale entre le polyme`re i et j et θij l’angle entre le polyme`re i et j.
Les deux me´thodes ne´cessitent d’atteindre des angles de contact d’e´quilibre, ce qui peut encore
eˆtre particulie`rement long du fait de la forte viscosite´ des polyme`res de`s que les masses molaires sont
un peu e´leve´s.
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4.1.3 Imbedded fiber retraction method
Cette technique dynamique repose sur la re´tractation d’un filament cylindrique de polyme`re vers
la forme sphe´rique, lorsque le filament est inclu dans un second polyme`re. A` partir de l’e´volution de
la forme du filament et des viscosite´s a` cisaillement nul des deux polyme`res, la tension interfaciale
peut eˆtre de´termine´e. Les deux descriptions the´oriques de´veloppe´es sur cette technique sont celle de
Carriere et Cohen [83, 84] et celle de Tjahjadi et al. [85]. Nous de´taillons ici uniquement celle de
Carriere et Cohen car celle de Tjahjadi sera de´taille´e dans la partie de la me´thode choisie.
L’expe´rience consiste a` pre´parer l’un des polyme`res sous forme d’un filament cylindrique puis de le
mettre entre deux plaques d’un second polyme`re. Le polyme`re exte´rieur est fondu alors que le filament
reste solide. Puis, l’e´chantillon est place´ dans un four a` la tempe´rature de mesure et enfin, l’e´volution
de la forme du filament est observe´e.
Le filament cylindrique relaxe vers une forme d’halte`re pour enfin atteindre sa forme d’e´quilibre,
une forme sphe´rique. La relaxation est controˆle´e par la tension interfaciale et les forces visqueuses qui
re´gissent le syste`me. Le temps de re´tractation tr est estime´ avec une loi empirique et est exprime´ de
la manie`re suivante :
tr = λ ln
(
(L0/R0)
3 − 1
6(L0/R0)− 5
)3
(4.8)
Avec L0 la longueur initiale du filament, R0 le rayon initial du filament, et λ appele´e e´chelle de temps
intrinse`que, est de´finie comme λ = 12R0η/γ. γ est la tension interfaciale et η la viscosite´ effective du
syste`me de´finie par l’expression suivante :
η =
ηm + ηf
2
(4.9)
Avec ηm la viscosite´ de la matrice et ηf la viscosite´ du filament.
L’avantage de cette technique ainsi que les autres techniques dynamiques est de re´duire notable-
ment le temps de l’expe´rience, qui est de l’ordre du temps de relaxation de la goutte. Les principaux
inconve´nients sont : d’une part que les polyme`res doivent avoir une diffe´rence d’indice de re´fraction
assez e´leve´e pour avoir un bon contraste afin de visualiser les gouttes et, d’autre part, que le rapport
des viscosite´s doit eˆtre entre 10−3 et 103 pour que le filament ne soit pas  e´crase´ .
4.2 Me´thode choisie
Nous avons choisi dans cette the`se, une technique dynamique proche de la technique pre´ce´dente
mais a priori plus facile a` mettre en œuvre. Il s’agit de la me´thode de la relaxation d’une goutte
de´forme´e (ou re´tractation d’une goutte de´forme´e). Avant de pre´senter les re´sultats, nous de´velopperons
la description the´orique de la de´formation puis de la relaxation d’une goutte sphe´rique. Cette pre´sen-
tation sera suivie d’une description de sources d’erreur pouvant nuire a` l’exploitation des donne´es,
puis nous pre´senterons les re´sultats obtenus et les discuterons brie`vement.
La description the´orique de la me´thode de la goutte de´forme´e s’inspire de la the`se de S. Assighaou
[86].
4.2.1 Analyse de la relaxation des gouttes de´forme´es
De´finition des dimensions
Le syste`me initial est une goutte sphe´rique d’un polyme`re a` l’e´quilibre de rayon R0 immerge´e
dans une matrice d’un second polyme`re. Lorsque le syste`me est soumis a` un cisaillement γ0, la goutte
s’oriente suivant un angle θ par rapport a` l’e´coulement et adopte la forme d’un filament qui peut eˆtre
assimile´ a` un ellipso¨ıde. Comme de´crit dans la figure 4.6, on nomme L le grand axe, B et W les deux
petits axes. La goutte sche´matise´e en gris est la projection de la goutte sur le plan xy et la goutte
sche´matise´e en noir est la projection de la goutte sur le plan xz. Ainsi L′ est la projection de l’axe L
sur le plan xz et W est le petit axe de la goutte projete´e sur cet meˆme axe.
La de´formation d’une goutte peut eˆtre de´crite par la de´formation de Hencky L [88] :
L = lnλL = ln
(
L′
2R0
)
(4.10)
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Figure 4.6 – De´finition des axes principaux d’une goutte de´forme´e sous cisaillement [87].
Avec R0 le rayon de la goutte a` l’e´quilibre. On de´finit e´galement le nombre de Reynolds Re de la
manie`re suivante :
Re =
ρgγ˙R
2
0
ηm
(4.11)
Avec ρg la densite´ de la goutte, γ˙ le taux de cisaillement, ηm la viscosite´ a` cisaillement nul de la
matrice. Si ce nombre est faible et si l’effet de la pesanteur peut eˆtre ne´glige´, la de´formation ainsi que
la relaxation de la goutte sont controˆle´es par deux nombres sans dimensions, a` savoir, le rapport de
viscosite´ de la goutte sur celle de la matrice
ηg
ηm
et le nombre capillaire Ca qui mesure le rapport de
la vitesse caracte´ristique du phe´nome`ne par rapport a` la vitesse capillaro-visqueuse du liquide et qui
s’exprime de la fac¸on suivante :
Ca =
γ˙ηmR0
σ
(4.12)
Avec ηm la viscosite´ a` cisaillement nul de la matrice et σ la tension interfaciale.
Nous voyons donc ainsi que la relaxation d’une goutte de´forme´e peut conduire a` une mesure de la
tension interfaciales des polyme`res.
Relaxation de la goutte
La relaxation d’une goutte est re´gie par les forces interfaciales qui tendent a` restaurer la goutte
de´forme´e a` sa forme d’e´quilibre et les contraintes visqueuses qui s’opposent a` la relaxation.
Si la goutte est soumise a` un fort cisaillement, la de´formation est tre`s importante, l’axe L s’allonge
fortement, l’axe B se contracte alors l’axe W ne varie pas. La goutte adopte la forme d’un filament
qui peut eˆtre assimile´ a` un ellipso¨ıde plat [89] avec des extre´mite´s dont le rayon de courbure est tre`s
faible. A` l’arreˆt du cisaillement, lors de la relaxation, en raison des fortes pressions de Laplace associe´es
aux courbures d’extre´mite´, l’axe L diminue, l’axe B reprend petit a` petit sa longueur initiale et l’axe
W se contracte un peu puis reprend sa longueur initiale. Comme les axes B et W sont de longueurs
diffe´rentes, a` ce stade de relaxation, la forme est une forme cylindrique aplatie. Puis la goutte prend
la forme d’un ellipso¨ıde de re´volution quand les axes B et W deviennent e´gaux. Cette premie`re phase
partant de la forme d’un ellipso¨ıde plat pour aller vers une forme de cylindre aplati puis une forme
d’ellipso¨ıde de re´volution constitue la premie`re e´tape de la relaxation de la goutte, durant laquelle la
de´formation de Hencky L de´croˆıt line´airement avec le temps :
L = ln(λL) = ln(λL0)− t
τ1
(4.13)
Avec λL0 la de´formation de Hencky initiale (c’est-a`-dire a` l’arreˆt du cisaillement).
La deuxie`me phase de la relaxation correspond a` l’e´volution de la forme ellipso¨ıde de re´volution
vers la forme sphe´rique, sa forme d’e´quilibre. Dans cette phase, l’axe L diminue et les axes B et
W augmentent tout en restant e´gaux. La de´formation de Hencky relaxe de manie`re exponentielle en
fonction du temps, avec un temps caracte´ristique τ2 [90, 91] :
ln(λL) = ln(λL0) exp
(
− t
τ2
)
(4.14)
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Les deux phases de la relaxation d’une goutte de´forme´e par un fort cisaillement sont de´crites dans
la figure 4.7.
Figure 4.7 – Relaxation de la forme d’une goutte apre`s un fort cisaillement : the`se S. Assighaou [86].
Dans la dernie`re phase de relaxation, le temps de relaxation τ2 qui de´pend a` la fois de la tension
interfaciale γ et du rapport de viscosite´ K, a e´te´ calcule´ par Palierne [92] et s’e´crit :
τ2 =
ηmR0
γ
× (19K + 16)(2K + 3)
40(K + 1)
(4.15)
Le nombre ηmR0γ est appele´ le temps capillaire τCa.
Inde´pendamment de la de´formation exte´rieure, de la taille de la goutte et du rapport de viscosite´,
le passage du re´gime line´aire au re´gime exponentiel se fait toujours a` la valeur de ln(λL) = 0, 34 (figure
4.8). Expe´rimentalement, H. Yamane et al [89] ont trouve´ une valeur de transition proche de 0,32.
S. Assighaou [86, 93] a montre´ que le temps caracte´ristique τ1 est 4,4 fois supe´rieur au temps
caracte´ristique τ2. Comme de´ja` e´voque´ dans le chapitre 2, les mate´riaux utilise´s dans cette the`se
sont sujets a` une forte de´gradation aux tempe´ratures dans lesquelles les polyme`res sont fondus. Nous
de´cidons donc de nous concentrer sur la deuxie`me phase de relaxation en imposant des cisaillements a`
faibles de´formations pour la de´termination de la tension interfaciale. En effet, Taylor [90, 91] montre
qu’une goutte peut eˆtre conside´re´e comme un ellipso¨ıde de re´volution sous de conditions de faibles
de´formations. Ainsi la relaxation de la goutte faiblement de´forme´e passe directement d’une forme
d’ellipso¨ıde de re´volution a` une forme sphe´rique.
Tout au long de la relaxation, l’orientation de la goutte θ reste inchange´e [89] et est exprime´ de la
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Figure 4.8 – Re´sultats de S. Assighaou [93] : e´volution de ln(λL) durant la relaxation des gouttes
de polyure´thane dans une matrice de polydime´thylsiloxane (K = 0, 01 et T = 20◦C) a` diffe´rentes
de´formations γ0 allant de 0,5 a` 2. Inde´pendamment de la de´formation exte´rieure, le passage du re´gime
line´aire (dont le temps caracte´ristique est note´ τ1) au re´gime exponentiel (dont le temps caracte´ristique
est note´ τ2) de la relaxation de la goutte se fait a` ln(λ0) = 0, 34.
manie`re suivante [94] :
θ =
pi
4
− 1
2
arctan
(
19KCa
20
)
(4.16)
Une limite a` cette technique est qu’elle ne s’applique que pour une certaine plage de rapport de
viscosite´. Plusieurs e´tudes comme celles de H. Graces [95] ont montre´ qu’il est impossible de de´former
une goutte par cisaillement de la matrice si le rapport de viscosite´ est supe´rieur a` 4. Cependant, Levitt
et Macosko [96] ont re´ussi a` obtenir des gouttes de´forme´es dans ces conditions de rapport de viscosite´.
Remarque : rupture d’une goutte de´forme´e
Figure 4.9 – E´volution d’une goutte de´stabilise´e avec 2L0B au-dessus de la valeur critique.
Il se peut qu’apre`s une forte de´formation impose´e a` une goutte sphe´rique de rayon R0, le filament
cre´e´ ne rentre pas dans le processus de relaxation de´crit pre´ce´demment mais se rompe en plusieurs
plus petites gouttes. D’apre`s Stones et Leal [97], si le rapport 2L0B est infe´rieur a` la valeur critique,
le filament relaxe vers la forme sphe´rique sans fragmentation alors que si le taux est supe´rieur a` la
valeur critique, le filament se de´stabilise par une instabilite´ de Rayleigh (figure 4.9), puis se rompt
cre´ant d’autres gouttes plus petites. Cette valeur critique de´pend du rapport de viscosite´ entre les
polyme`res car la rupture se produit si la contrainte de cisaillement est supe´rieure aux effets des forces
interfaciales. Taylor relie cette valeur critique de 2L0B a` un nombre capillaire critique Cacrit :
Cacrit = 0, 5
16K + 16
19K + 16
(4.17)
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4.2.2 Sources d’erreurs
Dans cette partie, nous listons les sources d’erreurs qui peuvent faire que la relaxation d’une goutte
de´forme´e se fasse dans les conditions de faibles de´formations avec une de´formation de Hencky qui ne
relaxe pas selon une simple exponentielle.
Pour tous les syste`mes de polyme`res
Instabilite´ des mate´riaux. La mesure se fait a` une tempe´rature pour laquelle les polyme`res sont
fondus donc susceptibles de se de´grader. Cette de´gradation a un double effet sur la mesure de la
tension interfaciale. Elle peut d’une part faire varier la viscosite´ des mate´riaux, ce qui provoque une
erreur sur la mesure de la tension interfaciale (e´quation 4.15) et, d’autre part, elle peut conduire a` la
fabrication de particules ou de micro-gels pouvant directement polluer l’interface et donc fausser la
mesure de la tension interfaciale.
Nous avons vu en particulier dans le chapitre 2 que, lors de la mesure de viscosite´ de l’EVOH,
ce dernier peut re´ticuler. L’e´tude de l’e´volution de la viscosite´ newtonienne a` un taux de cisaillement
constant (0,1 rad/s) pour une vitesse angulaire de 0, 7 tours/min a montre´ que la viscosite´ augmente
au cours du temps (figure 4.10). Outre le fait que le mode`le permettant de de´crire la relaxation d’une
goutte de´forme´e de´pend de la viscosite´ (et suppose une viscosite´ constante au cours de la relaxation),
la re´ticulation ralentirait la re´tractation de la goutte et ainsi conduirait a` sous-estimer la tension
interfaciale mesure´e.
Figure 4.10 – E´volution de la viscosite´ line´aire en fonction du temps a` taux de cisaillement constant
a` 0,1 rad/s de l’EVOH a` 210 ◦C.
E´lasticite´ des mate´riaux. W. Lerdwijitjarud et al. [98] ne voient e´tonnamment aucune influence de
l’e´lasticite´ des gouttes de polybutadie`ne sur leur relaxation dans une matrice de poly(dime´thylsiloxane).
Cependant, DC. Tretheway et al. [99] ont prouve´ que l’e´lasticite´ de la matrice avait un impact sur la
cine´tique de relaxation de la goutte : elle est ralentie avec l’e´lasticite´ de la matrice.
Dans notre cas, la goutte (EVOH) ainsi que la matrice (liant ou PP) se trouvent dans le domaine
visqueux dans les conditions de l’expe´rience, on ne s’attend donc pas a` une influence notable du module
e´lastique des mate´riaux.
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Forme de la goutte. Dans le mode`le de Taylor, on suppose que la goutte de´forme´e est de forme
ellipso¨ıdale de re´volution (c’est-a`-dire que B = W ) et que cette axisyme´trie est garde´ au cours de la
relaxation. Cependant, il a e´te´ confirme´ par l’expe´rience [100] que les deux axes ne sont pas toujours
e´gaux. En effet, en comparant l’e´volution de l’axe B mesure´ au cours de l’expe´rience et l’axe W calcule´(
W =
R30
L×B
)
, les deux valeurs ne sont pas e´gales (figure 4.11) et cette ine´galite´ est exacerbe´e aux temps
courts de la de´formation. Mo et al. [100] proposent un mode`le sans hypothe`se de la syme´trie de la
goutte en se basant sur le mode`le de Maffettone et Minale [101]. L’e´quation de de´formabilite´ devient :
λ1 − λ2 = (λ1 − λ2)0 exp
(
− 40(K + 1)
(2K + 3)(19K + 16)
σ
ηmR0
t
)
(4.18)
Avec λ1 = L
2 et λ2 = B
2.
Figure 4.11 – E´volution des axes L, B et W au cours du temps de relaxation d’un goutte de po-
lyme´thacrylate de me´thyle dans du PS a` 220 ◦C [100].
Son et al. [75, 102] ont eu l’ide´e de pre´parer une goutte axisyme´trique cylindrique a` l’aide d’un
capillaire et de l’introduire dans le dispositif de mesure de la re´tractation de la goutte. Lors de la
monte´e en tempe´rature et en relaxant, la goutte cylindrique prend petit a` petit la forme ellipso¨ıdale
sans perdre son axisyme´trie. La tempe´rature est stabilise´e avant que la goutte soit de forme ellipso¨ıdale.
Cette me´thode permet donc de s’affranchir des difficulte´s de la technique de relaxation d’une goutte
de´forme´e conventionnelle mode´lise´e sur une goutte axisyme´trique. Nous n’avons malheureusement pas
adapte´ cette me´thode a` nos e´chantillons et a` notre dispositif expe´rimental.
D’autres comme Tjahjadi et al. [85], a` partir des expe´riences de de´formation de goutte, supposent
que la re´tractation d’une goutte cisaille´e peut se mode´liser par un polynoˆme du quatrie`me degre´
(e´quation 4.19) [85], et ainsi remontent a` la tension interfaciale.
L(t)
R0
=
4∑
n=0
kn(K)t
n (4.19)
Avec R0 le rayon de la goutte non de´forme´e (sphe´rique), kn un coefficient de´pendant du rapport de
viscosite´ et de LR0 a` l’instant t = 0, K le rapport de viscosite´ des polyme`res.
Le proble`me de la fabrication de gouttes axisyme´triques peut e´galement eˆtre surmonte´ en mesurant
tous les axes d’une goutte. Guido et al. [103, 104] ont fabrique´ un dispositif permettant de visualiser
la goutte de´forme´e dans le plan de l’axe xy et sur le plan qui lui est perpendiculaire (xz) (figure 4.12).
Avec la projection de la goutte sur le premier plan, ils peuvent de´terminer les axes L et B et l’angle θ
et sur la projection de la goutte dans le deuxie`me plan, la de´termination du dernier axe W est possible.
Ils ont ainsi prouve´ [103, 104] que l’hypothe`se de la stabilite´ de l’axe W n’est valable que pour des
syste`mes a` nombre capillaire infe´rieur a` 0,1 et que la goutte de´vie de la forme ellipso¨ıdale a` un nombre
capillaire supe´rieur a` 0,35.
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Figure 4.12 – Sche´ma du dispositif de Guido et al. [103]. Le sche´ma est extrait de [86]. L’axe vitesse
correspond l’axe x, l’axe taux de cisaillement correspond a` l’axe y et l’axe vorticite´ correspond a`
l’axe z.
Cas particulier des syste`mes re´actifs
Pour des syste`mes re´actifs comme celui que nous voulons e´tudier, l’analyse est complique´e par le
fait que la re´action de greffage abaisse la tension interfaciale par formation du copolyme`re interfacial
au cours de la relaxation. La cine´tique de greffage peut alors interfe´rer avec la cine´tique de relaxation
de la forme de la goutte.
Cine´tique de greffage des polyme`res re´actifs. Pour estimer la tension interfaciale a` l’e´quilibre,
il est ne´cessaire que celle-ci ne change pas au cours de la mesure, c’est-a`-dire qu’il est indispensable
que la cine´tique de greffage soit plus rapide que la cine´tique de re´tractation de la goutte. Ide´alement,
il faudrait meˆme que l’interface soit sature´e en copolyme`res avant la re´tractation. Si la cine´tique de
greffage est beaucoup plus lente que la cine´tique de relaxation, la tension interfaciale mesure´e sera la
tension interfaciale du syste`me sans copolyme`re a` l’interface, c’est-a`-dire, qu’elle sera e´gale a` la tension
interfaciale sans liant. Si la cine´tique de greffage est du meˆme ordre de grandeur que la cine´tique de
relaxation de la goutte, le greffage se fait en meˆme temps que la re´tractation de la goutte et ainsi,
la relaxation s’e´carte de l’exponentiel en fonction du temps (puisque la quantite´ de copolyme`res a`
l’interface varient au cours de la relaxation et donc la tension interfaciale e´galement). Si la cine´tique
de greffage est plus rapide que la cine´tique de relaxation, la tension interfaciale peut eˆtre de´finie
proprement (a` condition que les autres sources d’erreur soient absentes).
Dans ce contexte, il est important de connaˆıtre l’aˆge de la goutte. En effet, la re´action de greffage
commence de`s que les deux polyme`res en contact sont fondus, une goutte d’aˆge t n’aura pas la meˆme
valeur de tension interfaciale que cette goutte analogue d’aˆge t′, tant que t et t′ sont infe´rieurs au
temps de saturation de l’interface en copolyme`res. Nous ne connaissons pas a priori ce temps et sera
de´termine´ dans le chapitre suivant.
He´te´roge´ne´ite´ de greffage sur une goutte de´forme´e. H K. Jeon et al. [105] ont prouve´ une
he´te´roge´ne´ite´ de re´partition de copolyme`res a` l’interface d’une goutte de´forme´e. La densite´ de greffage
aux extre´mite´s de la goutte est plus importante qu’au centre cre´ant une re´tractation du corps de la
goutte plus rapide qu’aux extre´mite´s. Cet effet qui est lie´ a` l’e´lasticite´ de Marangoni des copolyme`res
peut avoir un effet non ne´gligeable sur la relaxation de la goutte [106]. Pour eˆtre plus pre´cis, la tension
interfaciale locale γ peut eˆtre relie´e a` la concentration de copolyme`res locale Γ par l’e´quation d’e´tat
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de Langmuir (dans le re´gime des faibles concentrations) :
γ = γ0 +RTΓ∞ ln
(
1− Γ
Γ∞
)
(4.20)
Avec γ0 la tension interfaciale sans copolyme`re, Γ la concentration maximale en copolyme`res. En
conside´rant l’e´lasticite´ de Gibbs-Marangoni lie´e a` l’exce`s de surface en copolyme`res Γ :
E∗ = −
(
Γ
σγ
∂γ
∂Γ
)
(4.21)
La relation entre la tension interfaciale et la concentration de copolyme`res devient en fonction de
l’exce`s de surface en copolyme`re :
γ = γe(1 + E
∗)− γe
Γe
Γ (4.22)
Enfin, cette he´te´roge´ne´ite´ de greffage peut cre´er des gouttes a` valeurs de tension interfaciale varie´es
a` un instant t. En effet, vu l’he´te´roge´ne´ite´ de re´partition des copolyme`res a` l’interface, si la goutte
n’entre pas dans le processus de relaxation mais, au contraire, se rompt, cette goutte initiale cre´e
des gouttes plus petites qui peuvent porter plus ou moins de copolyme`res a` leur interface. La tension
interfaciale des gouttes dont la surface provient de l’extre´mite´ de la goutte initiale sera plus basse que
celle provenant du corps de la goutte initiale (figure 4.13) [107, 108].
Figure 4.13 – Rupture d’une goutte a` interface contenant mode´re´ment de copolyme`res a` l’interface
a` gauche et d’une goutte a` interface a` grande densite´ de copolyme`re a` droite. Leur rupture peuvent
induire des gouttes a` tensions interfaciales diffe´rentes.
Effet de dilution par l’augmentation du volume de la goutte. Pour les syste`mes re´actifs,
l’augmentation de surface de la goutte lors de la de´formation sous cisaillement a un effet de dilution des
copolyme`res a` l’interface. Levitt et al. [109] ont montre´ qu’une goutte est plus facilement de´formable
lorsque son interface comporte des copolyme`res a` l’interface mais aucune e´quipe n’a e´tudie´ la possibilite´
de greffage additionnel lors de la dilution provoque´e par l’augmentation de la surface de la goutte.
La question d’un tel surgreffage reste ouverte. Si elle existe, elle contribuerait a` l’he´te´roge´ne´ite´ de la
tension interfaciale entre des gouttes venant possiblement de diffe´rents taux de de´formation. Cette
difficulte´ ne pose pas de proble`me sur le mode`le du calcul de la tension interfaciale mais conduit a` une
forte dispersion des mesures.
Malgre´ ces sources d’erreurs e´videntes et nombreuses, nous avons tente´ de mesurer la tension
interfaciale de nos syste`mes par la me´thode de la re´tractation de la goutte de´forme´e afin de mettre en
e´vidence d’e´ventuelles diffe´rences nettes entre nos diffe´rents mate´riaux, diffe´rences qui pourraient eˆtre
corre´le´es aux instabilite´s plus ou moins grandes des interfaces des films de´crites au chapitre 3.
4.2.3 Expe´rience de la re´tractation de la goutte de´forme´e
Dispositif
Pour suivre l’e´volution de la forme d’une goutte de polyme`re dans une matrice d’un autre polyme`re,
le dispositif et le syste`me de polyme`res doivent re´pondre a` plusieurs crite`res :
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— Les platines tournantes doivent eˆtre planes.
— Les platines tournantes doivent pouvoir eˆtre chauffe´es aux tempe´ratures voulues (de 200 ◦C a`
235 ◦C) et doivent pouvoir cisailler a` des vitesses ω controˆle´es.
— La diffe´rence de densite´ entre les polyme`res doit eˆtre faible pour e´viter le phe´nome`ne de
se´dimentation des gouttes.
— Les indices de re´fraction des polyme`res doivent eˆtre suffisamment diffe´rents pour pouvoir
de´tecter les formes de la goutte.
— La matrice doit eˆtre suffisamment transparente.
— Le rayon de la goutte doit eˆtre infe´rieur au dixie`me de la hauteur entre le centre de masse de
la goutte et la paroi de la platine pour ne´gliger l’effet des parois [110].
De ce fait, nous avons de´cide´ d’utiliser l’appareil commercial Linkam Scientific Instrument CSS-450
qui nous a e´te´ preˆte´ par le PIMM (Proce´de´s et Inge´nierie en Me´canique et Mate´riaux, UMR CNRS
8006). Cet appareil pre´sente´ dans la figure 4.14 est compose´ de deux plateaux paralle`les en quartz. Le
plateau du bas peut eˆtre mis en mouvement de rotation avec une vitesse controˆlable. L’e´paisseur entre
les plateaux est re´glable de 0 a` 2,5 mm. L’appareil est monte´ sous un microscope optique pour une
observation en transmission et les images sont enregistre´es par une came´ra CCD. Dans les premiers
instants de la relaxation de la goutte, la fre´quence de prise de vues est aussi rapide que le logiciel
Replay nous le permet, c’est-a`-dire une photographie toutes les 0,2 secondes environ puis la fre´quence
est diminue´e lorsque la goutte devient presque sphe´rique (toutes les secondes ou 1,5 secondes). La figure
4.15 montre un sche´ma de l’e´chantillon et de la zone d’observation. La tempe´rature peut e´galement
eˆtre impose´e, nous avons ve´rifie´ qu’elle est donne´e avec une incertitude d’un degre´.
Figure 4.14 – Appareil commercial Linkam Scientific Instrument CSS-450.
Expe´rience
L’expe´rience consiste a` mettre un assemblage d’un film de quelques millime`tres carre´ d’une e´paisseur
de 50 µm d’un des deux polyme`res entre deux pastilles de 26 millime`tres de diame`tre et 1,5 millime`tre
d’e´paisseur de l’autre polyme`re, le tout e´tant place´ entre les plaques de quartz. Ces dernie`res sont
monte´es a` la tempe´rature d’analyse et de`s la stabilisation de cette tempe´rature, l’e´paisseur entre les
deux plaques est ajuste´e entre 2 et 1,8 mm, on impose alors une rotation (avec une vitesse de rotation
variant de 0,01 rad/s et 0,08 rad/s) a` la platine infe´rieure. Le champ d’observation est a` environ 2 mm
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Figure 4.15 – Sche´ma du montage de la mesure de tension interfaciale par la me´thode de re´tractation
de la goutte cisaille´e.
du centre de la pastille. Au moment du repe´rage d’une goutte de´forme´e dans le champ d’observation
du microscope, le cisaillement est arreˆte´ et la prise de photographies commence. Nous avons voulu
favoriser la configuration ou` l’EVOH e´tait disperse´ dans le PP ou le liant car l’EVOH se de´grade plus
facilement. L’e´tude a e´te´ faite a` trois tempe´ratures : 200 ◦C, 210 ◦C et 235 ◦C.
Traitement de donne´es
A` partir des cliche´s pris lors de la relaxation de la goutte de´forme´e, l’axe L′ est releve´ en fonction
du temps pour re´aliser un ajustement exponentiel de la de´formation de Hencky L = ln(
L′
2R0
). La
figure 4.16 montre une se´quence d’images prises lors de la relaxation de deux gouttes (d’EVOH dans
une matrice de liant-3a a` 210 ◦C).
Figure 4.16 – Se´quence d’images prises lors de la relaxation de gouttes.
Sur certaines expe´riences, l’ajustement exponentiel de la de´formation de Hencky en fonction du
temps est tre`s me´diocre, certainement a` cause de l’association de plusieurs sources d’erreurs que nous
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venons de de´crire. Ces donne´es ont e´te´ e´carte´es de l’analyse et les seuls ajustements analyse´s sont ceux
dont le coefficient de corre´lation est supe´rieur a` 0,99 (figure 4.17).
Figure 4.17 – Exemple d’ajustement exponentiel de la de´formation de Hencky L en fonction du
temps : PP/EVOH a` 200 ◦C.
De plus, pour un certain nombre de syste`mes, le polyme`re disperse´ n’apparaˆıt pas comme une
goutte sphe´rique mais apparaˆıt comme un bloc  non divisible (figure 4.18). Ce cas de figure apparaˆıt
de`s les premie`res secondes ou` les deux polyme`res sont fondus et ce meˆme pour des syste`mes dont le
rapport des viscosite´s est infe´rieur a` quatre.
Enfin, un autre cas a e´te´ observe´. Pour certaines mesures, aucune goutte n’apparaˆıt a` l’e´chelle
d’observation.
Ces deux cas de figure seront spe´cifie´s dans la partie re´sultats.
Figure 4.18 – Cliche´ d’une expe´rience de re´tractation de la goutte de´forme´e. Apparition d’un
bloc  non divisible .
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4.3 Re´sultats
Nous pre´sentons maintenant les re´sultats de nos mesures de tension interfaciale et nous les in-
terpre´tons en gardant en me´moire toutes les sources d’erreur pouvant interfe´rer et biaiser ces re´sultats.
Une meˆme goutte peut eˆtre analyse´e plusieurs fois. En effet, une goutte i cisaille´e et analyse´e a`
l’instant a peut eˆtre de nouveau cisaille´e et analyse´e a` l’instant b et ainsi de suite. La de´formation ini-
tiale n’est pas constante d’une fois sur l’autre. Ce suivi des gouttes est fondamental pour les syste`mes
re´actifs car il permet de suivre l’e´volution de la tension interfaciale au cours du temps. Cette mani-
pulation nous autorise en quelque sorte, a` rationaliser la dispersion de tension interfaciale entre les
gouttes. On note que le moment du repe´rage d’une goutte ne correspond pas au moment de sa cre´ation.
En effet, le champ d’observation impose´ par le microscope ne permet pas d’avoir une vision globale du
syste`me, si bien que les gouttes peuvent se former dans une re´gion autre que le champ d’observation
du microscope, nous laissant de´pourvu de l’information sur l’aˆge  absolu  de la goutte, ce qui est
pre´judiciable pour une interpre´tation robuste des donne´es de syste`mes re´actifs.
La tension interfaciale est de´termine´e avec une tempe´rature connue a` plus ou moins un degre´, nous
conside´rons alors que l’incertitude sur la de´termination de la tension interfaciale est l’addition des
incertitudes lie´es a` la viscosite´ de la matrice (2 %), du rayon de la goutte stabilise´e (0,5 %) et celle de
l’ajustement exponentiel de la de´formation en fonction du temps (1 %).
Les re´sultats sont syste´matiquement pre´sente´s par les re´fe´rences de la goutte i (premie`re colonne)
analyse´e aux temps t (troisie`me colonne) qui est en fait le temps de l’expe´rience au moment du repe´rage
de la goutte, c’est-a`-dire la dure´e pendant laquelle le syste`me est a` la tempe´rature d’analyse, et qui
correspond aux lettres (goutte ia, goutte ib, goutte ic. . .). Les valeurs de la tension interfaciale sont
pre´sente´es dans la deuxie`me colonne. Malheureusement, dans certains cas, nous n’avons pas releve´ le
temps de l’expe´rience mais elles sont syste´matiquement pre´sente´es par ordre chronologique au sein
d’une meˆme goutte (l’analyse de la goutte ia vient avant la goutte ib qui vient avant celle de la goutte
ic et ainsi de suite). La figure 4.19 est un sche´ma pour comprendre la diffe´rence entre le temps releve´
dans les tableaux de re´sultats et l’aˆge de la goutte.
Figure 4.19 – Repre´sentation sche´matique du temps releve´ dans les tableaux de re´sultats.
4.3.1 Syste`mes non re´actifs
Nous avons vu plus haut que les syste`mes non re´actifs sont a priori plus simples a` analyser par la
me´thode de relaxation de goutte que les syste`mes re´actifs. Cela a e´te´ confirme´ par Velankar et al. [106]
qui ont mesure´ des tensions interfaciales pour le syste`me non re´actif polye´thyle`ne/PS comparables
en utilisant la me´thode de re´tractation de la goutte et la me´thode Imbedded fiber retraction. Pour
ces raisons, nous avons de´cide´ de conside´rer le syste`me PP/EVOH comme mode`le et comme test de
fiabilite´ de la mesure.
Le tableau 4.1 re´sume les valeurs de la tension interfaciale sur le syste`me PP/EVOH a` 200 ◦C et
le tableau 4.2 re´sume celles du meˆme syste`me a` 235 ◦C.
Les re´sultats a` 200 ◦C donnent des valeurs reproductives non seulement entre les gouttes analyse´es
(1, 2, 3 et 4) mais e´galement dans la dure´e de l’expe´rience (goutte ia, ib, ic, id) jusqu’a` 51 minutes
d’analyse. Nous observons une chute de la tension interfaciale a` partir de 56 minutes d’analyse (pour les
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PP/EVOH 200 ◦C Tension interfaciale (mN/m) Temps (min)
goutte 1a 10,2 26
goutte 1b 10,3 36
goutte 1c 10,3 42
goutte 1d 10,0 51
goutte 2a 9,4 26
goutte 2b 10,3 36
goutte 3a 10,3 32
goutte 3b 10,4 39
goutte 3c 10,3 48
goutte 3d 8,9 56
goutte 3e 5,8 66
goutte 4a 11,6 32
goutte 4b 10,0 39
goutte 4c 10,4 48
goutte 4d 8,6 56
Table 4.1 – Re´sultats de la tension interfaciale sur le syste`me PP/EVOH a` 200 ◦C.
PP/EVOH 235 ◦C Tension interfaciale (mN/m) Temps (min)
goutte 1a 12,6 3
goutte 1b 12,9 4
goutte 1c 12,5 13
goutte 2a 12,7 3
goutte 2b 12,3 7
goutte 3a 11,8 7
goutte 3b 13,3 10
goutte 4a 10,5 7
goutte 4b 11,8 10
Table 4.2 – Re´sultats de la tension interfaciale sur le syste`me PP/EVOH a` 235 ◦C.
gouttes 3d, 3e et 4d). Nous pensons que cette chute est lie´e a` la de´gradation de l’EVOH (en particulier
a` sa re´ticulation) et/ou du PP. En supprimant volontairement ces valeurs, la tension interfaciale du
syste`me PP/EVOH a` 200 ◦C est de 10, 5± 1 mN/m.
Les temps d’analyse des gouttes a` 235 ◦C sont nettement infe´rieurs a` ceux a` 200 ◦C pour e´viter
la de´gradation. Les mesures de tension interfaciale de ce meˆme syste`me a` 235 ◦C donnent des valeurs
comprises entre 13,3 et 10,5 mN/m, soit une tension interfaciale plus e´leve´e qu’a` 200 ◦C. Ce re´sultat
surprenant est attribue´ a` l’incertitude sur de´termination des viscosite´s du PP et de l’EVOH. En effet,
a` cause de la re´ticulation, il est possible que la viscosite´ de l’EVOH ait e´te´ surestime´e (pendant
la caracte´risation rhe´ologique du mate´riau), ce qui entraˆınerait une mauvaise e´valuation du rapport
de viscosite´ et donc de la tension interfaciale. Pire encore, quelques e´tudes de stabilite´ des matrices
de liant ont e´te´ faites et ont montre´ une diminution de la tension interfaciale au cours du temps
(malheureusement, cette e´tude n’a pas e´te´ effectue´e sur le PP). L’impre´cision sur la de´termination de
la viscosite´ du PP au moment de l’analyse de la goutte est pre´judiciable quant a` la pre´cision de la
de´termination de la tension interfaciale. D’apre`s l’e´quation 4.15, une erreur de 1 % sur la de´termination
de la viscosite´ de la matrice causerait une erreur de 10 % sur la de´termination de la tension interfaciale.
Nous serons donc prudents sur la comparaison des valeurs de la tension interfaciale entre les diffe´rentes
tempe´ratures.
Pour indication, le tableau 4.3 montre les valeurs de la tension interfaciale mesure´e pour le syste`me
PP/PA6 a` 235 ◦C. La tension interfaciale de ce syste`me est de 8, 8± 2 mN/m ce qui est infe´rieure a`
la tension interfaciale de PP/EVOH a` la meˆme tempe´rature.
Remarque : nous rappelons que la tempe´rature de fusion du PA6 est a` 221 ◦C, il est donc impossible
de mesurer la tension interfaciale a` 200 ◦C ou 210 ◦C.
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PP/PA6 235 ◦C Tension interfaciale (mN/m)
goutte 1a 6,9
goutte 1b 6,9
goutte 2a 7,2
goutte 2b 7,3
goutte 2c 8,8
goutte 3a 8,6
goutte 3b 8,9
goutte 3c 10,6
Table 4.3 – Re´sultats de la tension interfaciale sur le syste`me PP/PA6 a` 235 ◦C.
En conclusion de cette se´rie de mesure, nous pouvons dire :
— Comme la dispersion des mesures de tension interfaciale au sein d’une meˆme goutte et en
comparaison des diffe´rentes gouttes est faible, nous conside´rons ces syste`mes non re´actifs comme
mode`les.
— Du fait de l’incertitude sur la de´termination des viscosite´s, la comparaison des valeurs de tension
interfaciale entre les tempe´ratures est de´licate.
— La tension interfaciale PP/PA6 semble eˆtre moins e´leve´e que celle du PP/EVOH.
4.3.2 Syste`mes re´actifs
La tension intefaciale des syste`mes re´actifs est beaucoup plus de´licate a` de´terminer pour les rai-
sons de´ja` e´nonce´es dans les sources d’erreurs. Comme pour les syste`mes non re´actifs, nous relevons
uniquement les valeurs dont le coefficient de corre´lation de l’ajustement exponentiel est supe´rieur a`
0,99.
Liant-o/EVOH 200 ◦C et 210 ◦C
Le tableau 4.4 pre´sente les re´sultats de la tension interfaciale du syste`me liant-o/EVOH a` 200 ◦C
et le tableau 4.5 pre´sente ceux du meˆme syste`me a` 210 ◦C.
Liant-o/EVOH a` 200 ◦C Tension interfaciale (mN/m) Temps (min)
goutte 1a 21,0 27
goutte 1b 18,9 36
goutte 1c 17,2 45
goutte 1d 16,3 54
Table 4.4 – Re´sultats de la tension interfaciale sur le syste`me liant-o/EVOH a` 200 ◦C.
Il semble e´vident que la tension interfaciale du syste`me liant-o/EVOH diminue au cours du temps
aussi bien a` 200 ◦C qu’a` 210 ◦C et ceci de`s les premie`res analyses. Cependant, les valeurs de la tension
interfaciale sont plus grandes dans ce cas, ou` les copolyme`res a` l’interface sont pre´sents (pour les
premiers instants) par rapport au cas pre´ce´dent, sans copolyme`re. Ceci nous force a` rester prudents
sur l’interpre´tation de la diminution observe´e de la tension interfaciale. Nous ne pouvons totalement
affirmer que cette tendance sur la mesure provient bien de la tension interfaciale, en d’autres termes,
nous ne pouvons dire avec certitude que cette baisse de la tension interfaciale est bien la signature du
greffage des polyme`res re´actifs PP-g-AM a` l’interface, a` cause des parame`tres non maˆıtrise´s e´voque´s
dans les sources d’erreurs.
De plus, aucune diffe´rence majeure n’est perceptible entre les deux tempe´ratures.
En conclusion de cette se´rie de mesures, nous pouvons dire que :
— La tension interfaciale de´duite de l’e´quation 4.15, en supposant les viscosite´s fixes, diminue au
cours du temps.
— Les valeurs de tension interfaciale mesure´e pour ce syste`me liant-o/EVOH plus importante que
celles des syste`mes non re´actifs est inexplicable et jette un doute sur le lien entre la tension
interfaciale et la cine´tique de greffage des PP-g-AM a` l’interface.
4.3. RE´SULTATS 85
Liant-o/EVOH a` 210 ◦C Tension interfaciale (mN/m) Temps (min)
goutte 1a 23,5 13
goutte 1b 22,3 17
goutte 1c 18,5 26
goutte 1d 16,9 29
goutte 1e 14,3 34
goutte 1f 13,1 40
goutte 1g 9,4 52
goutte 1h 8,0 59
goutte 2a 22,3 13
goutte 2b 21,5 17
goutte 2c 19,0 20
goutte 2d 15,7 26
goutte 2e 12,3 40
Table 4.5 – Re´sultats de la tension interfaciale sur le syste`me liant-o/EVOH a` 210 ◦C.
Liant-3a/EVOH et liant-1b/EVOH a` 200 ◦C et a` 210 ◦C
Le proble`me des gouttes  non divisibles  et le proble`me des gouttes non observables ont e´te´
rencontre´s avec ces liants a` 200 ◦C et 210 ◦C.
Pour tenter de connaˆıtre la raison pour laquelle nous avons un cas de figure diffe´rent de celui des
syste`mes non re´actifs et des syste`mes liant-o/EVOH, la configuration de la mesure a e´te´ inverse´e. Une
tentative de mesure de la tension interfaciale a e´te´ initie´e en mettant l’EVOH en matrice et le liant-3a
ou le liant-1b en phase disperse´e. Toutes les mesures ont fourni des gouttes d’EVOH qui ne relaxaient
pas, sauf pour le syste`me liant-3a/EVOH a` 210 ◦C, dont les re´sultats sont de´crits dans le tableau 4.6.
EVOH/Liant-3b a` 210 ◦C Tension interfaciale (mN/m) Temps (min)
goutte 1a 5,9 13
goutte 1b 3,0 16
goutte 2a 2,9 16
goutte 2b 3,8 20
goutte 2c 4,3 25
goutte 2d 3,8 28
Table 4.6 – Re´sultats de la tension interfaciale sur le syste`me EVOH/Liant-3a a` 210 ◦C.
Les re´sultats donnent une tension interfaciale stabilise´e a` 4, 4± 1 mN/m. L’incertitude absolue est
comparable a` celle des syste`mes non re´actifs. La valeur moyenne de la tension interfaciale mesure´e
est bien infe´rieure a` celle des syste`mes non re´actifs et liant-o/EVOH. The´oriquement, changer de
configuration n’influe pas sur la tension interfaciale a` condition que les mate´riaux ne se de´gradent pas
lors de l’expe´rience et que leur viscosite´ n’e´voluent pas. Nous ne pouvons pas affirmer avec certitude
que ces deux conditions e´taient satisfaites pour nos mesures.
On peut noter qu’il n’y a pas de baisse de la tension interfaciale aux temps e´tudie´s. Les donne´es du
tableau 4.6 semblent indiquer une tendance du liant-3b a` abaisser la tension interfaciale du syste`me
plus fortement et plus rapidement que le liant-o, mais des mesures de viscosite´ de ce liant apre`s
chauffage devraient eˆtre faites de fac¸on plus syste´matique afin de permettre d’assoir plus fortement
ces donne´es.
Nous resterons prudents sur l’interpre´tation des observations de gouttes qui ne relaxent pas. En
effet, il serait tentant de dire que la tension interfaciale est tellement basse qu’aucune force de rappel
ne s’exerce pour que les gouttes relaxent pour le syste`me ou` le liant est en matrice et l’EVOH sous
forme de goutte mais la pre´sence des gouttes qui relaxent en inversant la configuration a` 210 ◦C nous
alarme sur cette interpre´tation.
En conclusion de cette se´rie de mesures, nous pouvons dire que :
— Nous n’avons pas trouve´ d’interpre´tation re´ellement prouve´e quant a` l’observation de gouttes  non
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divisibles .
— Nous restons prudents quant a` l’interpre´tation de l’observation de gouttes qui ne relaxent pas
puisque l’inversion de la configuration de mesure peut donner des gouttes qui relaxent.
— Les valeurs de la tension interfaciale du syste`me EVOH/liant-3b sont basses et n’e´voluent pas
au cours du temps, aux temps d’analyse.
Liant-3a2/EVOH, liant-1b2/EVOH, liant-1b-L1/EVOH et liant-1b-L2/EVOH a` 200 ◦C
Afin de tenter d’e´lucider l’origine des gouttes qui ne relaxent pas et en particulier pour savoir
si ce phe´nome`ne est intrinse`que au couple liant-3a/EVOH et liant-1b/EVOH, d’autres liants ont e´te´
pre´pare´s. Les liant-3a et liant-1b ont e´te´ de nouveau synthe´tise´s, nous les appellerons liant-3a2 et liant-
1b2. De plus, des liants dont les chaˆınes de PP male´ise´es ont e´te´ synthe´tise´es de la meˆme manie`re que
dans le liant-1b mais lave´es de diffe´rentes manie`res ont e´galement e´te´ fabrique´s, nous les appellerons
liant-1b-L1 et liant-1b-L2. Nous de´crivons maintenant les re´sultats obtenus avec de ces nouveaux
syste`mes.
Sur les quatre nouveaux liants, seuls deux syste`mes ont donne´ des valeurs raisonnables. Des
gouttes  non divisibles  ont e´te´ de nouveau observe´es pour le syste`me liant-3a2/EVOH. Concernant
le syste`me liant-1b-L2/EVOH, les gouttes disperse´es sont bien pre´sentes et relaxent mais les valeurs
de tension interfaciale de´termine´es sont aberrantes allant jusqu’a` 60 mN/m. Ceci est sans doute lie´ a`
des de´gradations des produits. Nous avons de´cide´ de ne pas prendre en compte ces re´sultats.
Liant-1b-L1. Le tableau 4.7 recense les valeurs de tension interfaciale de´termine´es pour le syste`me
liant-1b-L1/EVOH a` 200 ◦C.
A` part pour la goutte 6, il semble que la dispersion de la mesure de la tension interfaciale au
sein d’une meˆme goutte (prise a` diffe´rents instants) soit infe´rieure a` celle de la mesure de la tension
interfaciale entre les gouttes. Le tableau 4.8 re´sume la valeur et la dispersion de la tension interfaciale
obtenues pour chaque goutte. Il semble que la tension interfaciale n’e´volue pas au cours de la mesure
pour une goutte donne´e. Les dispersions des valeurs de tension interfaciale de la goutte 1 et 2 sont
infe´rieures a` celles des syste`mes pre´ce´dents, et celles des gouttes 6 et 7 sont supe´rieures alors que
celles des gouttes 3, 4 et 5 sont de meˆme ordre de grandeur. Toutes les gouttes proviennent de la
meˆme de´stabilisation de Rayleigh. L’origine de la diffe´rence de valeurs peut venir de l’he´te´roge´ne´ite´
de greffage de la goutte initiale (cf  he´te´roge´ne´ite´ de greffage sur une goutte de´forme´e  dans le
paragraphe  source d’erreur ). Enfin, les valeurs obtenues de la tension interfaciale apparaissent
inexplicablement trop e´leve´es par rapport aux syste`mes non re´actifs, sans que nous puissions affirmer
l’origine d’un tel effet.
Liant-1b2/EVOH. Le tableau 4.9 recense les valeurs de la tension interfaciale de´termine´es pour
le syste`me liant-1b2/EVOH a` 200 ◦C. Meˆme si nous avons l’ordre chronologique des analyses au sein
d’une meˆme goutte (analyse des gouttes ia avant ib. . .), les temps d’expe´rience pre´cis n’ont pas e´te´
releve´s pour cette se´rie de mesures.
Le liant-1b2 est normalement identique au liant-1b, mais fabrique´ lors d’une campagne diffe´rente.
Alors qu’il e´tait impossible de de´terminer une tension interfaciale finie (car les gouttes ne relaxaient
pas) avec le syste`me liant-1b/EVOH, la tension interfaciale de liant-1b2/EVOH est mesurable et est de
28, 05±3, 45 mN/m. Nous n’avons pas de re´elle explication sur cette diffe´rence de comportement entre
deux liants a priori identiques, et ceci nous incline a` penser que nos mesures sont particulie`rement sen-
sibles a` une de´gradation thermique des mate´riaux qui affectent leurs viscosite´s ainsi que leur e´lasticite´
(re´ticulation de l’EVOH).
Apre`s cette se´rie de mesures, nous pouvons conclure que :
— La tension interfaciale de´pend de la nature des liants (la tension interfaciale liant-1b-L1/EVOH
a tendance a` eˆtre significativement plus faible que celle du syste`me liant-1b2/EVOH).
— La pre´sence de gouttes qui ne relaxent pas n’est pas reproductible d’une campagne de fabrica-
tion de liant a` une autre, la sensibilite´ de l’EVOH a` une de´gradation thermique semble varier.
— Les tensions interfaciales du syste`me liant-1b-L1/EVOH et liant-1b2/EVOH apparaissent anor-
malement e´leve´es, ce qui pose la question du controˆle de la rhe´ologie des produits au moment
meˆme de la mesure de tension interfaciale.
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Liant-1b-L1 200 ◦C Tension interfaciale (mN/m) Temps (min)
goutte 1a 14,4 37
goutte 1b 13,9 41
goutte 2a 12,7 37
goutte 2b 13,9 41
goutte 2c 13,2 42
goutte 2d 13,9 46
goutte 2e 13,8 48
goutte 2f 13,5 52
goutte 3a 16,4 41
goutte 3b 14,3 42
goutte 3c 15,3 44
goutte 3d 15,0 46
goutte 3e 15,4 48
goutte 3f 14,7 52
goutte 4a 19,5 37
goutte 4b 20,7 41
goutte 4c 19,7 42
goutte 4d 20,0 44
goutte 4e 20,7 46
goutte 4f 18,9 48
goutte 4g 18,1 52
goutte 5a 19,5 42
goutte 5b 21,7 48
goutte 6a 16,9 37
goutte 6b 20,5 41
goutte 6c 15,2 42
goutte 6d 22,3 44
goutte 6e 16,1 46
goutte 6f 17,8 48
goutte 6g 16,8 52
goutte 7a 18,6 37
goutte 7b 20,5 41
goutte 7c 19,6 42
goutte 7d 22,9 44
Table 4.7 – Re´sultats de la tension interfaciale sur le syste`me liant-1b-L1/EVOH a` 200 ◦C.
Liant-1b-L1/EVOH 200 ◦C Tension interfaciale (mN/m)
goutte 1 14, 1± 0, 3
goutte 2 13, 3± 0, 6
goutte 3 15, 6± 1
goutte 4 19, 5± 1
goutte 5 20, 6± 1
goutte 6 18, 8± 4
goutte 7 20, 8± 2
Table 4.8 – Re´sume´ des dispersions sur la mesure de la tension interfaciale sur le syste`me liant-1b-
L1/EVOH a` 200 ◦C.
4.3.3 Tension interfaciale des syste`mes liant/EVOH a` 235 ◦C
Les mesures de la tension interfaciale de tous les liants avec l’EVOH a` 235 ◦C ont donne´ soit
des gouttes qui ne relaxent pas, soit des gouttes non divisibles, soit des gouttes non observables au
grossissement e´tudie´ (×50).
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Liant-1b2/EVOH 200 ◦C Tension interfaciale (mN/m)
goutte 1a 31,5
goutte 1b 25,8
goutte 1c 25,5
goutte 1d 26,5
goutte 2a 24,6
goutte 2b 27,9
Table 4.9 – Re´sultats de la tension interfaciale sur le syste`me liant-1b2/EVOH a` 200 ◦C.
4.3.4 Tension interfaciale des syste`mes liant/PA6 a` 235 ◦C
Concernant la tension interfaciale des liants avec le PA6, des mesures ont e´te´ faites pour les liant-3a
et liant-1b. Les re´sultats sont pre´sente´es respectivement dans les tableaux 4.10 et 4.11. Meˆme si nous
avons l’ordre chronologique des analyses au sein d’une meˆme goutte (analyse des gouttes ia avant ib),
les temps d’expe´rience pre´cis n’ont pas e´te´ releve´s pour cette se´rie de mesures.
Liant-3a/PA6 235 ◦C Tension interfaciale (mN/m)
goutte 1a 7,2
goutte 1b 6,3
goutte 2a 6,2
goutte 3a 7,7
goutte 3b 3,0
goutte 4a 7,0
goutte 4b 5,7
Table 4.10 – Re´sultats des mesures de la tension interfaciale sur le syste`me liant-3a/PA6 a` 235 ◦C.
Liant-1b/PA6 235 ◦C Tension interfaciale (mN/m)
goutte 1a 37,5
goutte 1b 35,8
goutte 1c 32,8
goutte 1d 27,7
goutte 1e 28,8
goutte 1f 25,3
goutte 1g 28,4
goutte 2a 16,0
goutte 2b 22,0
goutte 2c 17,9
goutte 2d 18,2
goutte 2e 17,7
goutte 2f 23,3
goutte 2g 22,7
goutte 3a 25,6
goutte 3b 22,6
goutte 3c 22,2
Table 4.11 – Re´sultats des mesures de la tension interfaciale sur le syste`me liant-1b/PA6 a` 235 ◦C.
Les valeurs pre´sente´es dans ces tableaux 4.10 et 4.11 semblent montrer une tendance a` la baisse de
la tension interfaciale pour le syste`me liant-3a/PA6. Quant au syste`me liant-1b/PA6, les valeurs de la
tension interfaciale des gouttes 1 et 3 semblent montrer la meˆme tendance contrairement a` la goutte
2.
L’autre diffe´rence majeure entre les deux syste`mes est la valeur de la tension interfaciale. Elle
est nettement plus e´leve´e pour le syste`me liant-1b/PA6 par rapport au syste`me liant-3a/PA6. Nous
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remarquons que the´oriquement, le PA6 se de´grade moins facilement que l’EVOH. La tendance qu’a le
liant-1b a` donner une tension interfaciale e´leve´e (ou meˆme anormalement e´leve´e par rapport au syte`me
PP/PA6) et le liant-3a a` donner une tension interfaciale basse a e´te´ e´galement observe´e vis-a`-vis de
l’EVOH. Il est donc tentant de valider cette tendance pour le syste`me liant/EVOH.
4.3.5 Comparaison des valeurs de tension interfaciale entre les liant-3a, liant-1b
et liant-o avec l’EVOH.
Notre objectif e´tait de comparer la tension interfaciale entre le liant-3a, liant-1b et liant-o vis-a`-vis
de l’EVOH. L’e´tude sur la premie`re campagne de synthe`se nous a permis de de´terminer la tension
interfaciale du liant-o/EVOH (avec des gouttes d’EVOH dans une matrice de liant-o) a` 200 ◦C et a`
210 ◦C et du liant-3a/EVOH (avec des gouttes de liant-3a disperse´es dans une matrice d’EVOH) a`
210 ◦C. Cependant, il n’a pas e´te´ possible, a` cause de l’absence de gouttes ou la non relaxation des
gouttes, de de´terminer la tension interfaciale du liant-1b/EVOH. L’analyse des re´sultats de la tension
interfaciale sur la deuxie`me campagne de synthe`se des liants a permis de mesurer la tension interfaciale
du liant-1b/EVOH via le syste`me liant-1b2 a` 200 ◦C. L’ensemble des donne´es obtenues est regroupe´
dans le tableau 4.12.
Analyse 1 Analyse 2
Tension interfaciale (mN/m) 21,0
Liant-o/EVOH 18,9
200 ◦C 17,2
16,3
Tension interfaciale (mN/m) 23,5 22,3
Liant-o/EVOH 22,3 21,5
210 ◦C 18,5 19,0
16,9 15,7
14,3 12,3
13,1
9,4
8,0
Tension interfaciale (mN/m) 5,9 2,9
EVOH/Liant-3a 3,0 3,8
210 ◦C 4,3
3,8
Tension interfaciale (mN/m) 31,5 24,6
Liant-1b2/EVOH 25,8 27,9
200 ◦C 25,5
26,5
Table 4.12 – Comparaison des tensions interfaciales entre le liant-o, le liant-3a et le liant-1b2 vis-a`-vis
de l’EVOH a` diffe´rentes tempe´rature.
Quelques conclusions nettes sur la diffe´rence de comportement des liants e´tudie´s en terme de tension
interfaciale vis-a`-vis de l’EVOH peuvent eˆtre de´gage´s. La premie`re est la tendance a` la diminution de
la tension interfaciale du liant-o aux temps e´tudie´s. La deuxie`me est la tendance qu’a le liant-3a a`
donner des tensions interfaciales basses. Et la dernie`re est la tendance qu’a le liant-1b a` donner des
tensions interfaciales anormalement e´leve´es.
4.4 Conclusion
En conclusion de cette partie, nous avons vu qu’une importante difficulte´ de mesure de tension
interfaciale des syste`mes de polyme`res re´side dans la susceptibilite´ des mate´riaux a` une de´gradation
thermique. Pour s’affranchir e´ventuellement de cette difficulte´, il faudrait pouvoir conduire l’expe´rience
en atmosphe`re non oxydante controˆle´e. Nous n’avons pas pu le faire avec un appareil preˆte´. Il existe
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plusieurs me´thodes de mesure de la tension interfaciale avec une pre´cision plus ou moins e´leve´e. Nous
avons choisi de de´terminer la tension interfaciale par la me´thode de la relaxation de la goutte de´forme´e.
Un avantage de cette technique est un temps d’expe´rience tre`s court par rapport aux techniques a`
l’e´quilibre. De plus, le dispositif est simple a` mettre œuvre. Mais un inconve´nient majeur de cette
technique est l’absence du point de cre´ation de la goutte et donc du temps e´coule´ entre cette cre´ation
et l’observation, donne´e cruciale pour un syste`me re´actif.
Cette technique nous a permis de de´terminer de fac¸on reproductible la tension interfaciale pour
le syste`me non re´actif PP/EVOH mais ces mesures ont permis de mettre en e´vidence l’importance
de plusieurs parame`tres intrinse`ques des mate´riaux non maˆıtrise´s. Il est alors de´licat de comparer les
valeurs de tension interfaciale obtenues a` diffe´rentes tempe´ratures.
La de´termination de la tension interfaciale des syste`mes re´actifs est nettement plus difficile. La
tension interfaciale mesure´e pour le syste`me liant-o/EVOH diminue au cours de l’expe´rience alors que
celle du syste`me liant-3b/EVOH reste constante a` 210 ◦C pour des temps d’expe´rience comparables
et celle du syste`me liant-1b/EVOH n’est pas mesurable car les gouttes de´forme´es ne relaxent pas.
L’interpre´tation de ces re´sultats reste pe´rilleuse et la pre´sence des gouttes qui ne relaxent pas (liant-
3b/EVOH a` 200 ◦C et a` 235 ◦C, liant-1b/EVOH aux trois tempe´ratures e´tudie´es et liant-o/EVOH a`
235 ◦C) est une alerte pointant la grande sensibilite´ de ces syste`mes a` la de´gradation thermique.
D’autres faits comme la reproductibilite´ de la mesure de la tension interfaciale entre deux cam-
pagnes de fabrication de liant et les valeurs exage´re´ment e´leve´es de la tension interfaciale des syste`mes
re´actifs par rapport aux syste`mes non re´actifs nous alarment aussi sur la validite´ de ces mesures. Cette
difficulte´ apparait aussi en remplac¸ant l’EVOH par le PA6.
De fait, en supposant meˆme que l’on puisse s’affranchir des risques de de´gradation thermique qui
affectent directement les viscosite´s, donc le temps de relaxation de la de´formation de Hencky, pour un
syste`me re´actif, toute la question est de savoir comment la cine´tique de greffage interfacial se compare
a` la cine´tique de relaxation des gouttes. Si cette cine´tique de greffage est tre`s rapide devant la cine´tique
de relaxation des gouttes, on peut s’attendre a` mesurer une tension interfaciale stable dans le temps,
et repre´sentative de l’interface sature´e en copolyme`res, avec une relaxation simplement exponentielle
de la de´formation de Hencky. Si la cine´tique de greffage est tre`s lente devant la cine´tique de relaxation
des gouttes, on peut s’attendre a` mesurer une tension interfaciale lie´e a` la densite´ de copolyme`res
initialement pre´sente en surface de goutte, au moment de sa de´formation, au moins dans un mode`le
simple ou` le copolyme`re interfacial resterait uniforme´ment re´parti a` l’interface lors de la de´formation
de la goutte. Enfin bien suˆr, le cas interme´diaire ou` les deux cine´tiques seraient comparables devrait se
traduire par des relaxations non simplement exponentielles. Pour disposer de donne´es directes sur la
cine´tique de greffage, nous avons concentre´ nos efforts sur la mise au point d’une technique de dosage
du copolyme`re interfaciale, technique que nous de´crivons dans le chapitre suivant.
Chapitre 5
Caracte´risation de la densite´ de
copolyme`res a` l’interface
5.1 E´tat de l’art et ge´ne´ralite´s
Dans les syste`mes de films multicouches qui nous inte´ressent, les copolyme`res interfaciaux se
forment in situ durant la co-extrusion par re´action interfaciale de quelques macromole´cules de PP
modifie´es par de l’anhydride male´ique sur l’EVOH. Dans ce processus, les diffe´rents polyme`res que
constitueront les couches du film fini sont fondus se´pare´ment puis mis en contact en amont de la
filie`re. La dure´e du contact entre les mate´riaux fondus, c’est-a`-dire entre la dure´e pendant laquelle les
nappes fluides se touchent jusqu’au moment ou` le film cristallise sur le rouleau froid, constitue le temps
ouvert a` la re´action interfaciale. Cette re´action ne´cessite d’une part, la migration des pre´curseurs des
copolyme`res vers l’interface et d’autre part la re´action de greffage. Les parame`tres du process fixent
le temps ouvert a` la re´action, de l’ordre de quelques secondes a` une minute ou deux minutes au plus,
ainsi que l’e´volution de la tempe´rature d’interface durant ce temps ouvert a` la re´action.
Comme nous l’avons de´ja` mentionne´, ces copolyme`res a` l’interface donnent au film les proprie´te´s
me´caniques ne´cessaires aux applications, mais leur pre´sence peut eˆtre a` l’origine d’une de´gradation
des proprie´te´s optiques inacceptable aux consommateurs. Pour avancer dans l’identification des me´ca-
nismes pre´cis conduisant a` cette de´gradation optique et corre´ler e´ventuellement le de´faut optique avec
la quantite´ et la nature des copolyme`res forme´s a` l’interface, il apparait essentiel de disposer d’une
me´thode fiable de dosage de ces copolyme`res.
Cependant, le dosage des copolyme`res a` l’interface reste difficile en raison de la tre`s faible quantite´
de copolyme`res forme´s par rapport au volume, ce qui explique qu’il n’existe a` ce jour que tre`s peu
de me´thodes de dosage. La spectroscopie de photoe´lectrons X a e´te´ utilise´e dans le cas d’assemblages
PP/PA6 [30, 32, 36] apre`s dissolution se´lective du PA6 du volume. Nous commencerons ce chapitre
par une description rapide de cette me´thode de dosage pour montrer qu’elle ne peut s’appliquer
a` des assemblages PP/EVOH. Ensuite, nous exposerons alors les ge´ne´ralite´s sur l’ellipsome´trie et
l’infrarouge ne´cessaires a` la compre´hension des e´tapes successives qui nous ont permis de mettre en
place une technique de dosage de copolyme`res a` l’interface base´e sur la spectroscopie infrarouge. Nous
de´crirons en de´tail le protocole de dosage par spectroscopie infrarouge que nous avons e´tabli, puis les
re´sultats obtenus sur le dosage des copolyme`res a` l’interface des films co-extrude´s de notre e´tude et
sur la cine´tique de greffage sur l’EVOH des chaˆınes de PP-g-AM utilise´es dans les formulations de
liant.
5.1.1 Spectroscopie de photoe´lectrons X (XPS)
Cette technique de dosage a e´te´ mise en place par E´. Boucher [25, 111], puis utilise´e par plusieurs
doctorants de l’e´quipe [32, 35, 36, 52]. C’est une technique de surface qui permet de quantifier les
quantite´s relatives de diffe´rents atomes pre´sents en extreˆme surface de l’e´chantillon a` condition d’avoir
des atomes nettement diffe´rents du point de vue de leur photo e´mission. C’est le cas des copolyme`res
PA6-PP-g-AM, graˆce a` la pre´sence d’atomes d’azote dans le PA6, absents dans le PP.
Les films obtenus en co-extrusion contiennent plusieurs couches de polyme`res. Les interfaces ou`
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intervient le greffage sont a` l’inte´rieur du film. La premie`re interface se situe a` une profondeur e´gale
environ a` l’e´paisseur de la couche exte´rieure. Il est donc ne´cessaire d’effectuer une dissolution se´lective
des couches exte´rieures. La configuration utilise´e par H. Bondil Kiparissoff [32] est PA6/liant/PA6. La
couche a` e´liminer est donc celle du PA6 (les chaˆınes de PA6 non greffe´es) pour doser seules les chaˆınes
qui ont e´te´ greffe´es chimiquement au PP-g-AM. La figure 5.1 rappelle la re´action entre l’anhydride
male´ique du PP-g-AM et l’amine du PA6. La configuration PA6/liant/PA6 a e´te´ judicieusement favo-
rise´e par rapport a` la configuration liant/PA6/liant car les couches dissoutes sont les couches externes
et le PA6 posse`de des atomes spe´cifiques que le liant n’a pas (atomes d’azote), ce qui permet la discri-
mination du signal provenant des greffons PA6 par rapport au volume du liant. Ainsi les greffons de
PA6 et plus pre´cise´ment les atomes d’azote a` la surface du liant sont dose´s en XPS. De´taillons d’abord
la dissolution se´lective avant de de´crire le principe de l’XPS et l’analyse conduisant a` une mesure de
la densite´ de copolyme`res forme´s en extrusion re´active [32].
Figure 5.1 – Re´action de greffage entre l’anhydride male´ique et l’amide terminale du PA6 [25].
Dissolution se´lective du PA6
La totale dissolution du PA6 non greffe´ en surface du liant est difficile a` cause des interactions
par ponts hydroge`ne entre les chaˆınes du PA6. Si des chaˆınes libres restent lie´es aux chaˆınes greffe´es
a` l’interface, il y aura surdosage de la densite´ de copolyme`res. E´. Boucher et J. P. Folkers [25, 111]
ont mis au point une me´thode qui passe par une e´tape de destruction des interactions hydroge`ne,
afin d’assurer la dissolution totale de toutes les chaˆınes de PA6 libres. Nous de´crirons le protocole
de dissolution se´lective du PA6 qui a servi de base a` la mise au point de nos propres protocoles de
dissolution se´lective.
Le film a` dissoudre est place´ dans un ballon de 250 mL rempli d’acide formique au 2/3, sous
agitation magne´tique et en conservant un bon vortex afin de maximiser le contact entre le film et
l’acide formique. Cette e´tape e´limine grossie`rement les chaˆınes de PA6 non greffe´es, elle facilitera la
re´alisation des e´tapes suivantes. Elle est donc a` re´aliser trois fois : un premier bain de 3 heures, un
deuxie`me bain de 18 heures et un troisie`me bain de 3 heures en changeant l’acide formique a` chaque
bain.
L’e´chantillon est ensuite se´che´ sous azote et place´ dans un dessiccateur pour un traitement a` l’an-
hydride trifluoroace´tique en phase vapeur pendant 2 heures. L’e´chantillon est en fait mis dans un petit
pilulier contenant 2-3 mL d’anhydride trifluoroace´tique et recouvert d’un couvercle non herme´tique.
Un grand pilulier sur un plus petit pilulier a e´te´ utilise´ dans la the`se d’E´. Boucher [111]. Ce syste`me
de re´cipient est pose´ dans un dessiccateur et mis sous vide partiel. Le pompage a pour but d’e´vaporer
l’anhydride trifluoroace´tique, il faut ne´anmoins arreˆter la pompe avant l’e´vaporation totale des 2-3 mL
d’anhydride trifluoroace´tique puis laisser re´agir pendant 2 heures a` tempe´rature ambiante. Cette e´tape
permet de casser les liaisons hydroge`ne entre les chaˆınes de PA6 en les perfluorant.
Les brins de PA6 perfluore´s greffe´s aux chaˆınes de PP-g-AM restent fortement lie´s au bloc de
liant et ceux non greffe´s sont solubles dans le dichlorome´thane et donc facilement e´limine´s par rinc¸age.
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Apre`s ce rinc¸age au dichlorome´thane, l’e´chantillon est de nouveau se´che´ sous azote puis sous vide pour
e´liminer les traces de solvant.
La dernie`re e´tape est la re´ge´ne´ration de la forme hydrolyse´e des chaˆınes de PA6 reste´es sur le film
par immersion dans l’eau de´sionise´e pendant 2 heures. Le se´chage se fait encore une fois sous azote
puis sous vide.
L’XPS est une analyse de surface, il est primordial d’avoir des surfaces de´pourvues de contamina-
tion de sorte qu’avant l’analyse sous XPS, les e´chantillons sont encore nettoye´s dans un bain d’heptane
(solvant apolaire) et un bain d’e´thanol (solvant polaire), les deux bains place´s sous ultrasons pendant
une demi-heure chacun. Les e´chantillons sont ensuite conserve´s dans des sachets scelle´s sous argon
U, et analyse´s dans la semaine qui suit leur pre´paration, car la couche nanome´trique du PA6 des
copolyme`res interfaciaux sont hypersensibles a` l’oxydation.
Ces e´tapes de la dissolution sont re´sume´es dans le sche´ma de la figure 5.2.
Figure 5.2 – E´tapes de la modification du PA6 permettant la dissolution se´lective.
L’XPS
L’XPS e´galement de´signe´ par Electron Spectroscopy for Chemical Analysis ESCA constitue une
me´thode lourde de mesure de la quantite´ de copolyme`res a` l’interface pre´sents dans les dix premiers
nanome`tres d’un substrat. On peut en trouver une description de´taille´e dans les re´fe´rences [112, 113].
Nous n’en rappelons ici brie`vement que les principes de cette me´thode.
La surface de l’e´chantillon est soumise a` un rayonnement X. Les e´lectrons de cœur des atomes
place´s a` la surface se trouvent e´jecte´s du noyau et sont de´tecte´s en fonction de leur e´nergie cine´tique.
L’e´nergie de liaison de l’e´lectron est relie´e a` l’e´nergie des photons incidents de la fac¸on suivante :
hν = Ek + Ecin +K (5.1)
Avec Ek l’e´nergie de liaison de l’e´lectron, Ecin l’e´nergie cine´tique de l’e´lectron e´jecte´ et K constante
du spectrome`tre.
La profondeur d’analyse de´pend de l’angle d’incidence et de l’angle de de´tection des e´lectrons par
rapport a` la normale : la couche sonde´e s’affine avec la diminution de l’angle d’incidence.
Si le bloc de chaˆınes de PA6 effondre´es sur le substrat PP forme une couche homoge`ne d’e´paisseur
constante, le rapport d’intensite´ du pic de l’atome d’azote sur celle de l’atome de carbone IN/IC
est une mesure de l’e´paisseur moyenne de cette couche. Connaissant la masse molaire du PA6 et le
rapport IN/IC, il est alors possible de de´duire la densite´ de surface de greffons PA6 (car le greffage
se fait en un seul point). En effet, il a e´te´ montre´ par E´. Boucher que le PA6 ne re´agit que par sa
fonction amine a` l’extre´mite´ [111]. La densite´ de copolyme`res a` l’interface peut donc eˆtre calcule´e de
la manie`re suivante :
94CHAPITRE 5. CARACTE´RISATION DE LA DENSITE´ DE COPOLYME`RES A` L’INTERFACE
∑
=
NAρPA6λ sin θ
Mn(PA6)
ln
(
1− IN/IC
(IN/IC)∞PA6
)
(5.2)
Avec NA le nombre d’Avogadro, ρPA6 la densite´ du PA6, λ la longueur d’onde des e´lectrons issus des
atomes de carbone et d’azote : λ = λC = λN = 2, 9µm, θ l’angle d’incidence, Ii l’aire sous le pic
correspondant a` l’e´le´ment i et (IN/IC)
∞
PA6 = 0, 28 [112].
L’XPS, bien que familie`re dans l’e´quipe, n’a pas e´te´ exploite´e dans cette the`se en raison du manque
de contraste entre les deux polyme`res (EVOH/PP), l’oxyge`ne des EVOH pouvant aussi appartenir
a` une couche de pollution. De plus, nous n’avions pas un acce`s facile a` un appareil d’XPS. Un gros
effort a donc e´te´ re´alise´ pour trouver une autre technique de dosage. Les deux techniques que nous
avons utilise´es dans la de´marche de mis en place d’une me´thode originale de dosage de copolyme`res a`
l’interface sont l’ellipsome`trie et l’infrarouge. Nous en pre´sentons les principes respectifs ci-dessous.
5.1.2 Ellipsome´trie
Principe de l’ellipsome´trie
La litte´rature sur l’ellipsome´trie est ample [114, 115], nous ne pre´sentons ici que les notions
ne´cessaires a` la compre´hension de la suite du manuscrit. L’ellipsome´trie est une me´thode optique
non destructive qui mesure le changement d’e´tat de polarisation d’une lumie`re apre`s re´flexion sur une
surface [115].
Le champ e´lectrique d’une onde polarise´e peut eˆtre de´compose´ suivant deux axes, un paralle`le au
plan d’incidence ~Eip et un autre perpendiculaire a` ce plan ~Eis. La figure 5.3 repre´sente la modification
de ce champ e´lectrique apre`s la re´flexion d’une onde sur une interface entre deux milieux optiques
d’indice n1 et n2. Le substrat de´fini par l’indice complexe N2 = n2 + jk2 (ou` k2 est le coefficient
d’extinction) est choisi de tel manie`re que les ondes arrivant a` la surface soient re´fle´chies totalement.
Une partie de l’onde incidente polarise´e line´airement arrivant a` l’interface entre le milieu 1 et l’air est
re´fle´chie et une autre re´fracte´e. L’angle d’incidence et de re´fraction sont note´s respectivement i1 et i2.
Les composantes ~Eip et ~Eis deviennent ~Erp et ~Ers au niveau du rayon re´fle´chi et ~Etp et ~Ets au niveau
du rayon transmis. Le milieu 1 ge´ne`re ainsi une multitude d’ondes re´fle´chies. L’onde totale re´fle´chie
est le re´sultat de l’interfe´rence a` ondes multiples de toutes les ondes re´fle´chies successives.
Lorsque la re´flexion se fait sur un substrat recouvert de couches minces, des interfe´rences a` ondes
multiples se cre´ent, ce qui entraˆıne un changement de la polarisation du faisceau re´fle´chi, c’est-a`-dire
que les modules et la diffe´rence de phase sont modifie´s. Cette modification de´pend de l’e´paisseur et de
l’indice de re´fraction des diffe´rents mate´riaux [114].
La modification du champ e´lectrique peut eˆtre caracte´rise´e par deux coefficients de re´flectivite´
de´crivant chacun une composante du champ :
— le coefficient de re´flectivite´ rp pour une polarisation paralle`lement au plan d’incidence :
rp =
Erp
Eip
= |rp| exp(jδp) (5.3)
— le coefficient de re´flectivite´ rs pour une polarisation perpendiculairement au plan d’incidence :
rs =
Ers
Eis
= |rs| exp(jδn) (5.4)
Avec |rp| et |rs| les modules respectifs des coefficients complexes rp et rs qui repre´sentent la modification
de l’amplitude du champ e´lectrique apre`s re´flexion et leur phase δp et δs repre´sentent les retards induits
par les re´flexions successives aux deux interfaces du milieu 1.
En pratique, l’ellipsome`tre mesure le rapport des deux coefficients :
rp
rs
= tan(ψ) exp(j∆) (5.5)
Avec tan(ψ) le rapport des modules
∣∣∣ rprs ∣∣∣, ∆ la diffe´rence de phase entre les deux composantes du
champ e´lectrique re´fle´chi (∆ = δp − δn).
A` partir des mesures des deux coefficients ellipsome´triques, on peut remonter aux caracte´ristiques
d’une des couches, e´paisseur et indice, si tous les autres parame`tres (absorption, indice, e´paisseurs)
des autres couches sont connues.
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Figure 5.3 – Sche´ma des faisceaux re´fle´chis et transmis lors de l’analyse ellipsome´trique d’une couche
mince transparente de´pose´e sur un substrat totalement re´fle´chissant.
Appareillage
Nous avons travaille´ avec l’ellipsome`tre  Ellipsometer SE 400  (SENTECH Instrument GmbH).
L’appareil (figure 5.4) est constitue´ d’une source monochromatique, un polariseur, un compensateur,
un analyseur et un de´tecteur. Le faisceau issu de la source (laser He-Ne, λ = 632, 8 nm) passe par
le polariseur et le compensateur qui se positionnent de telle manie`re a` obtenir une onde polarise´e
line´airement et, apre`s la re´flexion sur l’e´chantillon avec un angle d’incidence θ, l’onde e´mergente est
polarise´e elliptiquement. Elle passe alors dans un analyseur puis dans une came´ra CCD. L’analyseur
est ajuste´ afin d’e´teindre le faisceau re´fle´chi et l’orientation relative du polariseur et l’analyse permet
de de´terminer les angles ellipsome´triques ∆ et ψ.
Figure 5.4 – Sche´ma de l’ellipsome`tre.
Expe´rience
Angle de Brewster. Il existe un angle optimal de mesure pour lequel la sensibilite´ de mesure est
maximale. Cet angle est appele´ angle de Brewster θB et il correspond a` l’angle pour lequel le faisceau
re´fle´chi est totalement polarise´ dans la direction perpendiculaire au plan d’incidence (rp = 0) lorsque
la re´flexion se fait sur un milieu homoge`ne (pas de couche en surface). Ainsi, la diffe´rence entre r¯p et
r¯s est maximale a` l’angle de Brewster. Cet angle est exprime´ de la manie`re suivante :
θ = arctan
(
n2
n1
)
(5.6)
Avec n1 l’indice du polyme`re et n2 l’indice du substrat.
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Mesure de l’e´paisseur d’une couche mince. Les deux angles ellipsome´triques ∆ et ψ mesure´s
de´pendent de l’indice optique et de l’e´paisseur des couches, et des deux parame`tres de mesure, i.e.
l’angle d’incidence et la longueur d’onde du faisceau incident [114]. Une mesure a` un angle d’incidence
et a` une longueur d’onde donne´s permet donc de de´terminer deux parame`tres : soit les indices n ou k
si l’e´paisseur de l’e´chantillon est connue, soit l’indice n et l’e´paisseur de l’e´chantillon si le coefficient
d’extinction est connu.
Dans notre cas, nous voulons de´terminer l’e´paisseur d’une couche fine, de´pose´e sur une pastille
de silicium. Nous travaillons avec une longueur d’onde fixe e´gale a` 632.8 nanome`tres. Les mesures se
feront donc :
— Pour les premie`res expe´riences sur des substrats de silicium (wafers) (nSi = 3, 857 et kSi =
0, 015), a` un angle de 70 ◦.
— Pour la deuxie`me se´rie de mesures sur les wafers portant un de´poˆt d’or (nAu = 0, 197 et
kAu = 3, 249), a` un angle de 40
◦.
Les e´paisseurs mesure´es sur ce substrat au cours des expe´riences qui seront de´crites ci-apre`s sont :
— Une e´paisseur de la couche d’oxyde de silice (nSiO2 = 1, 46) qui recouvre le wafer. Elle varie de
1,5 a` 2,0 nanome`tres selon les lots de wafers.
— Une e´paisseur de chaˆınes PP-g-AM greffe´es (nPP = 1, 49) qui varie de 1,5 a` 7 nanome`tres.
Remarque : l’indice de re´fraction de la couche de silice est tre`s proche de celle de PP. Il est parfois
plus judicieux de mesurer l’e´paisseur globale de ces deux couches en les assimilant a` une couche
unique, puis de de´duire l’e´paisseur de la couche de PP en retranchant celle de la couche silice mesure´e
inde´pendamment. Nous avons compare´ cette me´thode a` la me´thode d’analyse de donne´es en postulant
deux couches distinctes, et nous avons observe´ que les deux me´thodes e´taient e´quivalentes.
5.1.3 Infrarouge
L’infrarouge (IR) est l’une des techniques d’analyse mole´culaire les plus connues. Elle peut s’ef-
fectuer sous toutes les formes d’e´chantillon : solide, liquide, poudre, film, gaz. . . Depuis les anne´es
40, elle s’est fortement ame´liore´e notamment au niveau du temps d’obtention d’un spectre graˆce a` la
technique dite a` transforme´e de Fourier. E´tant donne´ que cette technique nous a permis de re´aliser
une tre`s grande partie de l’e´tude du dosage des copolyme`res a` l’interface, nous en pre´sentons une
description plus de´taille´e que ce que nous venons de faire pour la technique d’ellipsome´trie.
Principe de l’infrarouge
Le domaine spectral de l’IR comprend le proche IR (13000 cm-1 a` 4000 cm-1), le moyen IR (4000
cm-1 a` 400 cm-1) et l’IR lointain (400 cm-1 a` 10 cm-1). Le seul domaine e´tudie´ dans le cadre de cette
the`se est la spectroscopie de moyen IR. L’e´nergie de ce rayonnement n’est pas suffisante pour produire
des transitions e´lectroniques, mais elle permet de modifier l’e´nergie de vibration des liaisons d’une
mole´cule en re´alisant des transitions entre niveaux vibrationnels.
Vibration d’une mole´cule diatomique. Une mole´cule diatomique, mode´lise´e par un oscillateur
harmonique dans lequel deux masses (les deux atomes) sont lie´es par un ressort (la liaison chimique),
ne peut avoir qu’une fac¸on de vibrer, a` savoir le rapprochement et l’e´loignement des atomes. Cette
vibration s’appelle la vibration de valence. La fre´quence de vibration de ce tel oscillateur peut s’e´crire
de la manie`re suivante (loi de Hooke) :
ν0 =
1
2pi
(
k
µ
) 1
2
(5.7)
Avec µ la masse re´duite, e´gale a` µ = m1m2m1+m2 (mi la masse de l’atome i).
L’e´nergie de vibration de la mole´cule est donc :
Ev =
(
v +
1
2
)
hν0 (5.8)
Avec v le nombre quantique de vibration. Des transitions entre ces niveaux d’e´nergie peuvent eˆtre
produites par des excitations d’e´nergie multiples de hν0.
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Cependant, ce mode`le simple ne permet pas d’expliquer l’ensemble des phe´nome`nes lie´s a` la vibra-
tion des atomes. Par exemple, si la liaison est fortement comprime´e, l’e´nergie augmente plus que ce qui
est de´crit par la loi de Hooke, et si la liaison est fortement e´tire´e, la force de liaison diminue jusqu’a` ce
que la mole´cule se dissocie. On mode´lise alors de telles mole´cules par un mode`le d’oscillateur anhar-
monique a` plusieurs fre´quences de vibration (la fre´quence fondamentale et les harmoniques). L’e´nergie
de vibration devient :
Ev =
(
v +
1
2
)
hν0 −
(
v +
1
2
)2
xehν0 (5.9)
Avec xe le parame`tre d’anharmonicite´.
Vibration d’une mole´cule poly-atomique. Une mole´cule poly-atomique de N atomes, a 3N − 6
degre´s de liberte´ de vibration ou 3N − 5 si elle est line´aire. Meˆme a` une fre´quence de rayonnement
e´gale a` celle de la liaison atomique, toutes les liaisons inter-atomiques n’absorbent pas l’e´nergie du
rayonnement IR. Une asyme´trique e´lectrique ou du moins un moment dipolaire est ne´cessaire, on dit
que la mole´cule est active en IR. Contrairement a` une mole´cule diatomique, la mole´cule poly-atomique
peut pre´senter plusieurs modes de vibration.
Comme les mole´cules diatomiques, une mole´cule poly-atomique peut entrer dans un mode de
vibration de valence ou d’e´longation (stretching en anglais). Ces vibrations de stretching impliquent
une ou plusieurs variations de longueurs de liaisons, mais les angles de liaison restent constants.
L’e´longation peut eˆtre syme´trique ou asyme´trique. En plus de ces vibrations de stretching, la mole´cule
peut entrer dans une vibration de de´formation (bending en anglais) ou` les longueurs de liaison ne
varient pas alors que les angles de liaison changent. Deux types de de´formation sont distingue´s. Le
premier s’effectue dans le plan de la mole´cule (vibration par cisaillement (scissoring en anglais) avec
une modification de l’angle entre les liaisons et vibration par rotation pure (rocking en anglais) sans
modification de l’angle entre les liaisons) tandis que le deuxie`me se fait perpendiculaire sur le plan de
la mole´cule (vibration par balancement (wagging en anglais) mouvement des liaisons du meˆme coˆte´ du
plan de la mole´cule et vibration par torsion (twisting en anglais) mouvement des liaisons de chaque coˆte´
du plan de la mole´cule). Tous ces modes de vibrations sont repre´sente´s de fac¸on sche´matique dans la
figure 5.5. Chaque vibration de liaison correspond a` une fre´quence. Meˆme si la fre´quence d’absorption
de vibration peut eˆtre influence´e par l’environnement (par conse´quent, dans un spectre IR, les pics
correspondants a` la vibration d’un type de liaison peuvent eˆtre le´ge`rement de´place´s selon les atomes
environnants), cette proprie´te´ permet d’identifier a` partir des spectres d’absorption du rayonnement
incident, la nature chimique des atomes constituant chaque liaison d’une mole´cule.
Figure 5.5 – Diffe´rents modes de vibration d’une mole´cule de CH2 [116].
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Mouvement de rotation. L’e´nergie mise en jeu pour provoquer un mouvement de rotation est
infe´rieure a` l’e´nergie ne´cessaire pour induire un mouvement de vibration. Il n’est donc pas exclu de
voir modifier l’e´tat rotationnel d’une mole´cule lorsqu’elle est soumise a` rayonnement IR. Cependant,
a` l’e´tat liquide ou solide, l’interaction entre les mole´cules et le rayonnement conduit a` des bandes
moyennes large : leur spectre refle`te majoritairement des vibrations pre´sentes dans la mole´cule.
Interaction rayonnement-matie`re. Lorsqu’un e´chantillon est soumis a` un faisceau IR, les mole´-
cules peuvent passer d’un e´tat d’e´nergie E1 a` un e´tat d’e´nergie supe´rieure E2. En spectroscopie IR,
l’e´nergie de rayonnement est telle que les e´nergies rotationnelle et vibrationnelle se trouvent modifie´es.
Les phe´nome`nes lie´s a` ce changement, l’absorption et la diffusion, qui contribuent a` l’affaiblissement
de l’intensite´ du faisceau incident et l’e´mission qui contribue a` son augmentation. Nous allons unique-
ment de´crire l’absorption car le spectrome`tre utilise´ dans le cadre de cette the`se est un spectrome`tre
d’absorption. L’absorption ne pourra s’effectuer si l’e´nergie hν0 ve´hicule´e par l’onde correspond a` une
diffe´rence d’e´nergie entre deux niveaux du mate´riau. La transition de l’e´lectron entre le niveau d’e´tat
d’e´nergie E1 a` un e´tat d’e´nergie supe´rieure E2 a une probabilite´ non nulle si les re`gles de se´lection
sont respecte´es. Dans ce cas, les photons absorbe´s ne sont pas transmis, ce qui contribue a` une baisse
d’e´nergie du faisceau incident a` la longueur d’onde spe´cifique de cette transition. Le rapport d’inten-
site´ du rayonnement transmis It sur l’intensite´ du rayonnement incident I0 traversant un e´chantillon
homoge`ne d’e´paisseur d est donne´ par l’expression suivante et est appele´ transmittance T (λ) (loi de
Bouguer-Lambert) :
T (λ) =
It
I0
= exp (−Kd) (5.10)
AvecK le coefficient d’absorption de l’e´chantillon qui de´pend de la longueur d’onde et qui est homoge`ne
a` l’inverse d’une longueur. On remarque que plus l’e´paisseur d de l’e´chantillon est e´leve´e ou plus
l’opacite´ de l’e´chantillon de´crit par le coefficient d’absorption K est prononce´e, moins la transmittance
est grande (donc moins le signal est grand).
La loi de Beer-Lambert est une adaptation de cette loi dans une solution ou` l’espe`ce absorbante
se trouve a` concentration C :
T (λ) =
It
I0
= exp (−KCd) (5.11)
Avec K le coefficient d’absorption de l’e´chantillon et C la concentration de la solution.
Technique de la spectroscopie IR a` transformer de Fourier
Historiquement, les spectres e´taient obtenus par un spectrome`tre avec des balayages successifs
a` diffe´rentes longueurs d’onde. Ce mode d’analyse a e´te´ de´laisse´ au profit de spectrome`tres a` in-
terfe´rome`tre de Michelson par transforme´e de Fourier beaucoup plus rapides. Nous en de´taillons le
principe.
L’appareil est capable d’e´mettre dans une large gamme des longueurs d’onde du domaine spectral.
Le faisceau incident traverse un interfe´rome`tre, ou` il est divise´ en deux, puis ces faisceaux sont re-
combine´s pour permettre leur interfe´rence. L’intensite´ du signal en fonction de la diffe´rence de chemin
optique entre les faisceaux et la longueur d’onde est mesure´e (interfe´rogramme). Cet interfe´rogramme
est convertible par la transformation de Fourier en un signal en fonction de la fre´quence.
L’interfe´rome`tre utilise´ est l’interfe´rome`tre de Michelson. Il est compose´ de deux miroirs plans per-
pendiculaires dont l’un est fixe, appelons-le Mf et l’autre est mobile Mm. Une lame semi-re´fle´chissante
est place´e a` la bissectrice des deux miroirs et au centre du montage. Cette se´paratrice est en bromure
de potassium recouvert d’un film de germanium, transparent en IR. Un faisceau collimate´ provenant
d’une source ponctuelle et entrant dans ce dispositif se divise en quatre. En effet, lorsque le faisceau
passe par la se´paratrice, une partie du faisceau est transmise vers Mm et une autre partie vers Mf .
Puis, apre`s re´flexion des faisceaux sur les deux miroirs, le faisceau venant de Mm est encore une fois
de´double´, une portion sera transmise vers la source et une autre re´fle´chie vers le de´tecteur et une
fraction du faisceau venant de Mf est transmis vers le de´tecteur et une autre re´fle´chie vers la source
(figure 5.6). Si les deux miroirs sont a` e´gale distance, le chemin optique pris par les deux faisceaux est
identique, ils sont de´tecte´s en phase. Par contre, si le miroir mobile est translate´ de δ/2 par rapport
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Figure 5.6 – Sche´ma de l’interfe´rome`tre Michelson.
a` sa position initiale, la diffe´rence de chemin optique est de δ. Les faisceaux sont de´tecte´s avec un
de´phasage. L’interfe´rogramme d’une source continue est le suivant :
I(δ) =
+∞∫
0
B(ν¯) cos(2piν¯δ)dν¯ (5.12)
Avec B(ν) l’intensite´ du faisceau a` un nombre d’onde particulier ν. Sa transforme´e de Fourier est
l’expression suivante :
B(ν¯) =
+∞∫
−∞
I(δ) cos(2piν¯δ)dδ (5.13)
Par ce processus, la variation de l’intensite´ en fonction du nombre d’onde est obtenue graˆce a` une
mesure de la variation de l’intensite´ du faisceau en fonction de la diffe´rence du chemin optique.
Diffe´rents modes de de´tection
Comme de´ja` e´voque´, la re´ponse est de´termine´e par la diminution du flux lumineux apre`s le passage
dans l’e´chantillon. Le rayon transmis peut eˆtre tre`s faible, comme pour des e´chantillons opaques auquel
cas, il est plus adapte´ de travailler en re´flexion qu’en transmission. Nous avons employe´ ces deux modes
d’analyse dans cette the`se et nous les de´crirons de fac¸on plus de´taille´e dans le paragraphe suivant.
Transmission. La spectroscopie IR en transmission, que nous notons IR-Transmission dans la suite
du manuscrit, de´termine l’atte´nuation de l’intensite´ du faisceau incident mesure´e par le faisceau trans-
mis apre`s la traverse´e de toute l’e´paisseur de l’e´chantillon. Elle ne´cessite un e´chantillon transparent,
on doit donc adapter l’e´paisseur a` l’absorption de l’e´chantillon. A` partir de l’e´quation 5.10, on peut
introduire τ(λ), la profondeur optique :
τ(λ) = − lnT (λ) = Kd (5.14)
On appelle profondeur optique d’un e´chantillon, l’inverse de KC. Un e´chantillon d’e´paisseur plus
grande que (KC)−1 sera essentiellement opaque, en d’autres termes, un e´chantillon d’e´paisseur e qui
a une transmittance nulle (pas de signal IR-Transmission) peut avoir une transmittance non nulle
(signal IR-Transmission) a` une e´paisseur e′ infe´rieure.
Un exemple de spectre du PP mesure´ en transmission est fourni dans la figure 5.7. L’intensite´
des bandes de´pend de la variation du moment dipolaire de la liaison et de la concentration en liai-
sons actives. Chaque nombre d’onde de pic correspond a` une vibration particulie`re de la mole´cule.
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Figure 5.7 – Spectre de IR-transmission du PP.
Dans la suite du manuscrit, nous indexerons les pics d’absorption par les vibrations caracte´ristiques
correspondantes.
Remarque : les pics entre 3000 cm-1 et 2700 cm-1 et ceux aux alentours de 1468 cm-1 et 1330 cm-1
sont sature´s sur le spectre de la figure 5.7. Le nombre de liaisons qui vibrent a` ces nombres d’onde est
assez e´leve´ pour que l’e´chantillon soit opaque a` ces longueurs d’onde.
Attenuated total reflection (ATR). Un faisceau IR arrive sur l’e´chantillon a` un angle d’incidence
supe´rieur a` l’angle critique θc de re´flexion totale par rapport a` la normale (figure 5.8). Le sinus de
cet angle critique est e´gal au rapport de l’indice de re´fraction du cristal utilise´ en ATR sur celui du
mate´riau. Dans cette the`se, deux types de mate´riaux sont utilise´s : le diamant et le germanium. Lors de
la re´flexion totale, de l’e´nergie e´lectromagne´tique pe´ne`tre dans le milieu interdit sous forme d’une onde
e´vanescente dont l’intensite´ diminue de manie`re exponentielle lorsqu’on s’e´loigne perpendiculairement
a` la surface. Lorsqu’un film (ou un liquide) est place´ au contact du cristal, l’interaction entre l’onde
e´vanescente et le film peut donner lieu a` une absorption. Il existe des spectrome`tres IR ATR par
un simple passage comme de´crits dans la figure 5.9 ou` uniquement une re´flexion est faite (cette
configuration a e´te´ utilise´e dans cette the`se) et des spectrome`tres IR ATR a` passage multiple comme
de´crit dans la figure 5.10 ou` plusieurs re´flexions sont effectue´es (jusqu’a` neuf re´flexions). Ce type de
mesure en ATR sera dore´navant note´e IR-ATR.
La profondeur de pe´ne´tration dP de l’onde e´vanescente est fonction de la longueur d’onde λ, de
l’indice de re´fraction du mate´riau n1, de l’indice de re´fraction du cristal n2 et de l’angle d’incidence θ
du faisceau IR :
dP =
λ
n1
(
2pi
√
sin θ − (n1/n2)2
) (5.15)
Les premie`res expe´riences en IR-ATR (sur des wafers, voir ci-apre`s) ont e´te´ faites a` l’aide d’un
cristal de germanium (n = 3, 24) avec des angles d’incidence variables de 60 ◦ a` 65 ◦. La profondeur
de pe´ne´tration est donc au maximum de 3,3 µm.
Les expe´riences suivantes en IR-ATR (sur des films) ont e´te´ faites a` l’aide d’un cristal de diamant
(n = 2, 41) avec un angle fixe a` 45 ◦. La profondeur de pe´ne´tration est alors au maximum de 4,7 µm.
On voit l’importance de la maˆıtrise de la profondeur de pe´ne´tration sur le dosage quantitatif des
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Figure 5.8 – Re´flexion totale a` partir de l’angle d’incidence critique θC.
Figure 5.9 – ATR simple re´flexion.
Figure 5.10 – ATR multi-re´flexions.
copolyme`res a` l’interface. La manie`re de placer l’e´chantillon sur le compartiment d’ATR et la rugosite´
de surface peuvent fortement influencer l’intensite´ des pics obtenue en IR-ATR.
Un exemple de spectre d’un film de PP de 50 µm d’e´paisseur mesure´ en IR-ATR est fourni dans
la figure 5.11. Comme en IR-Transmission, l’intensite´ des bandes de´pend de la variation du moment
dipolaire de la liaison et de la concentration des liaisons actives. A` chaque nombre d’onde, correspond
une vibration particulie`re de la mole´cule, non indexe´s ici.
Remarque : l’e´paisseur faible sonde´e en IR-ATR est largement insuffisante pour saturer le signal
d’absorption, contrairement a` ce qui a e´te´ observe´ dans la figure 5.7.
La technique de mesure en IR-transmission (mesure en volume) et celle en IR-ATR (mesure de
surface) ont toutes les deux des avantages et des inconve´nients qui leur sont propres, ils sont re´sume´
dans le tableau 5.1. Dans cette the`se, nous avons essaye´ de tirer profit de chaque mode pour mener
a` bien l’e´tude des copolyme`res a` l’interface. Comme nous pouvons le voir dans le tableau, le mode
ATR a l’avantage de sonder une proportion de copolyme`res par rapport au volume plus e´leve´e qu’en
transmission. Cette me´thode va donc nous servir a` repe´rer les pics correspondants aux copolyme`res,
et puisqu’il est difficile de maˆıtriser pre´cise´ment l’e´paisseur d’analyse, nous utiliserons ce mode de
de´tection uniquement pour une analyse qualitative. Pour passer au dosage quantitatif, le mode utilise´
est le mode en IR-transmission car l’e´paisseur analyse´e est maˆıtrise´e puisque le rayonnement IR e´claire
la totalite´ de l’e´chantillon. Cependant, le rapport du volume de copolyme`res sur le volume de la
matrice est tre`s faible, ce qui rend plus de´licate la de´tection des bandes correspondant aux vibrations
des liaisons des copolyme`res a` l’interface. Nous allons voir, dans la suite du manuscrit, comment nous
avons surmonte´ cette difficulte´ en essayant d’empiler les interfaces.
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Figure 5.11 – Spectre IR-ATR du PP.
Transmission ATR
Avantages Me´thode classique (litte´rature ample) Proportion copolyme`res/volume
sonde´e plus e´leve´e
E´paisseur analyse´e controˆle´e
Inconve´nients Les e´chantillons doivent eˆtre transparents E´paisseur analyse´e non controˆle´e
Table 5.1 – Avantages et inconve´nients des modes de mesure en IR-transmission et en IR-ATR.
Nous allons maintenant expliciter les e´tapes qui ont converge´ vers une technique fiable de dosage
de copolyme`res a` l’interface.
Les parties suivantes de´crivent deux premie`res tentatives de dosage des copolyme`res PA6-PP-g-AM
et EVOH-PP-g-AM a` partir de greffage sur des surfaces mode`les visant a` imiter le polyme`re (PA6 ou
EVOH selon les cas) mis au contact du liant.
5.2 Premie`re tentative de dosage des couches de liants greffe´s sur
des wafers de silicium et analyse de l’e´paisseur
Lors de l’e´tude d’adhe´sion et notamment de l’e´tude de la nature et de l’orientation des phases cris-
tallines sur des assemblages liant/PA6 des pre´ce´dents doctorants du groupe, l’e´quipe s’est constitue´e
un savoir-faire sur l’e´laboration de films minces de PP ou de PA6 d’e´paisseurs reproductibles sur des
wafers de silicium [32, 35]. Malgre´ la difficulte´ de fabrication e´vidente, la premie`re tentative de dosage
des copolyme`res a` l’interface a e´te´ inspire´e de cette expe´rience.
5.2.1 Principe de l’expe´rience
Le principe de cette expe´rience est de cre´er des groupes fonctionnels amine ou alcool sur une surface
de wafer de silicium, en nombre maˆıtrise´ puis de re´aliser la re´action de greffage entre ces fonctions et
les fonctions anhydride male´ique du liant. Pour cela, un assemblage film de liant de 50 µm d’e´paisseur
de´pose´ sur cette surface tapisse´e d’un de ces groupements (OH ou NH2) est chauffe´ pendant un temps
de´fini, a` une tempe´rature pre´cise. Les chaˆınes de PP-g-AM contenues dans le liant peuvent ainsi migrer
a` la surface et permettre la re´action chimique entre l’anhydride male´ique et les groupements amine
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ou alcool pre´sents a` la surface. Plus le temps de re´action est long, c’est-a`-dire plus le temps de recuit
est long, plus le nombre de chaˆınes greffe´es par unite´ de surface est grand. Une fois ce greffage re´alise´,
les chaˆınes de PP-g-AM non greffe´es ainsi que la matrice PP contenues dans le liant sont dissoutes
et l’e´paisseur du film du liant re´siduel, constitue´ de chaˆınes de PP-g-AM greffe´es est mesure´e par
ellipsome´trie afin de remonter a` la densite´ de greffage. Comme de´ja` e´nonce´ dans le premier chapitre,
le volume occupe´ par les monome`res d’une chaˆıne gaussienne est de Na3, la relation entre la densite´
de copolyme`re a` l’interface, en nombre de chaˆınes par nanome`tre carre´ et l’e´paisseur h de la couche
de PP-g-AM est la suivante :
Σ =
h
Na3
(5.16)
Ce calcul s’applique pour une couche d’e´paisseur homoge`ne, soit pour des chaˆınes de PP-g-AM
greffe´es et collapse´es a` la surface du wafer qui commencent a` s’interpe´ne´trer. La longueur du monome`re
a est estime´e a` a = 10 A˚ [52]. Quant au nombre de liaisons N entre monome`res, il est calcule´ a` partir
de la valeur moyenne de la masse molaire moyenne Mn de la chaˆıne.
5.2.2 Wafers termine´s OH et NH2
Expe´rience 1
Pour imiter les fonctions alcool de l’EVOH, les wafers de silicium monocristallin d’orientation
< 100 > ou < 111 > (Si-Mat) sont utilise´s apre`s une e´tape de nettoyage par UV/ozone pendant
une heure. Les wafers sont recouverts naturellement d’une fine monocouche de silice d’environ 2 nm
(figure 5.12). Pour ge´ne´rer les fonctions amine mimiquant le PA6, un traitement supple´mentaire doit
eˆtre re´alise´ : le greffage d’une couche de silane amine´.
Figure 5.12 – Sche´ma d’un wafer de silicium.
Le protocole de greffage de l’amino-silane 3-aminopropyltrie´thoxysilane (C2H5O)3Si(CH2)3NH2
(Sigma Aldrich, purete´ supe´rieure a` 98 %) ou APS est de´crit par F. Kalb et C. Laurens [52, 35]. Une
plaquette de 50 mm de diame`tre est place´e dans une solution de dix gouttes de silane dilue´es dans
10 mL de tolue`ne, pendant 15 min. Elle est ensuite rince´e au tolue`ne et a` l’e´thanol avant d’eˆtre se´che´e
a` l’azote. Puis, elle est chauffe´e a` 90 ◦C dans une e´tuve pendant 12 min pour faciliter le greffage et
l’e´limination de l’eau. Enfin, elle est de nouveau rince´e au tolue`ne et a` l’e´thanol a` la sortie de l’e´tuve
et se´che´e a` l’azote. A` la fin du protocole, les wafers sont recouverts d’une couche de silane de 6 a`
9 A˚ d’e´paisseur. La figure 5.13 repre´sente un sche´ma de wafer silane´ par l’APS.
Figure 5.13 – Sche´ma d’un wafer silanise´ par l’APS.
Pour re´aliser les greffages chimiques entre les fonctions OH ou les fonctions NH2 fraˆıchement
e´labore´es a` la surface du wafer et l’anhydride male´ique du liant, la plaquette de 50 mm de diame`tre
a e´te´ coupe´e en six pour les wafers d’orientation < 111 > ou quatre pour les wafers d’orientation
< 100 >. A` l’aide d’une sole stabilise´e dans une e´tuve a` la tempe´rature voulue (200 ◦C ou 235 ◦C), un
film de liant de 50 µm pose´ sur la plaquette est porte´ a` tempe´rature pendant un temps de 5 secondes a`
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10 minutes. Ainsi, les chaˆınes de PP-g-AM ont une mobilite´ assez e´leve´e pour aller a` la rencontre des
fonctions antagonistes et re´aliser le greffage chimique. Le temps de recuit correspond au temps ouvert
a` la re´action de greffage, c’est-a`-dire a` la dure´e pendant laquelle le film de liant est fondu. D’apre`s
des mesures directes de la cine´tique de monte´e en tempe´rature, la tempe´rature du syste`me passe de
la tempe´rature ambiante a` 142 ◦C en moins de deux secondes. Lorsque le recuit est supe´rieur a` la
minute, un vide partiel est exerce´, pour e´viter autant que possible l’oxydation du PP.
Une fois la re´action de greffage re´alise´e, la majorite´ de chaˆınes de PP-g-AM pre´sentes et la matrice
servant a` diluer le PP-g-AM ne sont pas implique´es dans la re´action de greffage et restent a` la surface
du wafer. Elles doivent eˆtre de´barrasse´es de manie`re a` ne pas effectuer un surgreffage. Elles sont
dissoutes en plongeant les wafers plusieurs fois dans un bain de xyle`ne bouillant (environ 140◦C). Le
premier est un rinc¸age grossier, c’est-a`-dire a` l’aide d’une pince a` wafer, nous avons agite´ manuellement
la plaquette dans un be´cher de xyle`ne bouillant pendant quelques secondes. Les autres rinc¸ages sont
un bain de xyle`ne bouillant pendant 15 min dans un ballon a` reflux pre´alablement rempli d’argon afin
d’e´viter l’oxydation du PP [35].
L’e´paisseur du film re´siduel, constitue´ des chaˆınes greffe´es est alors mesure´e par ellipsome´trie et
moyenne´e sur sept re´gions d’un e´chantillon.
Nous exposons ici uniquement les re´sultats sur les wafers OH mais ceux sur couche termine´ NH2
montrent la meˆme tendance.
Re´sultats 1
Les e´paisseurs mesure´es sont de 4,2 a` 5,6 nm sans corre´lation avec le temps de recuit ni la
tempe´rature de recuit. Nous voyons donc qu’une couche de liant est bien de´pose´e sur le wafer mais
l’aspect ale´atoire des valeurs d’e´paisseur nous pousse a` nous poser plusieurs questions :
— Toutes les chaˆınes de PP non greffe´es sont-elles re´ellement dissoutes dans la proce´dure de
dissolution propose´e ?
— De´gradons-nous les chaˆınes de PP lors du recuit ?
— De´gradons-nous les chaˆınes de PP lors de la dissolution ?
— E´tant donne´e que le wafer est une surface hautement e´nergique, polluons-nous la surface avant
le processus de greffage ?
— Quel est le roˆle du solvant ?
Nous avons tente´ de re´pondre a` quelques-unes de ces questions en re´alisant les deux contre
expe´riences de´crites dans les paragraphes suivants.
Expe´rience 2
Cette se´rie d’expe´riences est semblable a` celle de l’expe´rience 1, mais au lieu d’un recuit de l’as-
semblage wafer (termine´ OH ou NH2)/liant, le liant est remplace´ par un film de PP pur (sans fonction
anhydride male´ique).
Re´sultats 2
Les re´sultats de cette se´rie de mesures donnent des e´paisseurs de PP a` la surface des wafers termine´s
OH ou NH2 du meˆme ordre de grandeur que dans l’expe´rience 1 et ces e´paisseurs semblent, elles aussi
inde´pendantes du temps et de la tempe´rature de recuit.
Expe´rience 3
Les surfaces de wafer ont e´te´ pre´pare´es de la meˆme manie`re que dans l’expe´rience 1. Cette fois,
sans recuire de film sur la surface de la plaquette de silicium, le wafer a e´te´ plonge´ directement dans
le xyle`ne bouillant pendant vingtaine de minutes.
Re´sultats 3
On observe une couche re´siduelle au-dessus du wafer. En conservant pour l’analyse des donne´es
ellipsome´triques (la configuration suivante : substrat wafer, couche de SiO2 et couche re´siduelle ayant
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le meˆme indice de re´fraction que le PP, c’est-a`-dire 1,49), on obtient pour cette couches une e´paisseur
de 1,5 nm. Cette e´paisseur, meˆme non ne´gligeable, reste nettement infe´rieure aux e´paisseurs de la
couche re´siduelle mesure´e dans les expe´riences 1 et 2. Nous pouvons donc conclure que les couches
observe´es dans les expe´riences 1 et 2 ne provenaient pas du xyle`ne.
5.2.3 Conclusions partielles
D’apre`s ces se´ries d’expe´riences, nous pouvons dire que meˆme si le xyle`ne peut jouer un roˆle non
ne´gligeable, cette couche re´siduelle obtenue dans les expe´rience 1 et 2 provient de manie`re significative
de l’adsorption des chaˆınes de PP sur le wafer, couche adsorbe´e qui n’est pas de´sorbe´e par la me´thode
de dissolution utilise´e. Malheureusement, il n’est pas possible d’augmenter le temps de dissolution, car
la dure´e de dissolution est limite´e par l’oxydation du PP et cette oxydation est d’autant plus facile que
la tempe´rature du bain de xyle`ne est e´leve´e. Un contact prolonge´ au xyle`ne ne peut donc eˆtre envisage´
car il favoriserait la de´gradation du PP et quant a` sa tempe´rature, elle est limite´e par l’e´bullition.
Une manie`re de s’affranchir de l’adsorption du PP sur le wafer de silicium est de re´aliser un
traitement de surface afin de diminuer les interactions favorables entre les chaˆınes carbone´es du PP et
l’oxyde de silicium. La silanisation du wafer par un silane contenant une longue chaˆıne carbone´e a e´te´
re´alise´e mais, pour la surface NH2, l’augmentation de la taille de la chaˆıne carbone´e du silane termine´
NH2 n’a pas e´te´ effectue´e.
5.2.4 Wafers silanise´s
Expe´rience
Il s’agit de tapisser la plaquette de silicium, au moins de manie`re partielle, de trichloro(octadecyl)-
silane CH3(CH2)17SiCl3 (OTS) (figure 5.14). Avant la silanisation du wafer par le meˆme protocole que
la silanisation de l’amino-silane, l’OTS (Sigma Aldrich de purete´ supe´rieure ou 90 %) a e´te´ distille´.
Plus le temps d’immersion du wafer dans la solution de 10 gouttes d’OTS dans 10 mL tolue`ne est
grand, plus le temps ouvert a` la re´action de greffage de l’OTS sur le wafer est long et plus l’e´paisseur
de l’OTS est e´leve´e. Cette augmentation sature a` une e´paisseur seuil correspondant a` la densite´ de
greffage a` saturation. Nous avons fait varier le temps de re´action d’une minute a` quinze minutes. Les
e´paisseurs de l’OTS varient de 0,8 a` 2,7 nm dans ce cas. Les re´actions de greffage entre le liant (ou
d’adsorption avec le PP) et le wafer silanise´ ainsi que sa dissolution ont e´te´ alors conduites sur ces
surfaces silanise´s de la meˆme manie`re que pre´ce´demment.
Figure 5.14 – Sche´ma de la surface de wafer silane´ par l’OTS.
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Re´sultats
Les re´sultats pre´sente´s dans la figure 5.15 sont obtenus pour des temps (ale´atoires) de recuits entre
10 s et 10 min et apre`s dissolution de l’exce´dant de PP ou de liant apre`s re´action de greffage.
D’apre`s la figure 5.15, l’e´paisseur de la couche de PP diminue avec l’augmentation de l’e´paisseur de
la couche auto-assemble´e d’OTS et s’annule a` partir de 2 nm d’OTS. L’incertitude et l’inhomoge´ne´ite´
de greffage de l’OTS ne nous permettent pas de conclure sur la tendance de la courbe entre 0,8 nm
et 2 nm d’e´paisseur d’OTS, ne´anmoins, il est clair que le passage entre adsorption/de´sorption (points
bleus) est tre`s abrupt et se situe aux alentours de 2 nm d’OTS. Malheureusement, le liant semble
suivre la meˆme tendance que le PP sans changement flagrant des valeurs d’e´paisseur de liant par
rapport au PP pur, et inde´pendamment du temps et de la tempe´rature de recuit.
Deux cas se pre´sentent pour cette expe´rience de greffage sur les wafers traite´s. Soit l’e´paisseur de
l’OTS sur le wafer est assez e´leve´e et dans ce cas, aucune e´paisseur de PP ou de liant n’est de´tecte´e,
soit l’e´paisseur de l’OTS est assez faible auquel cas, une e´paisseur re´siduelle comprise entre 2,5 nm
et 5,8 nm est mesure´e pour le PP ou le liant. Les surfaces sont cre´e´es de telle sorte que les surfaces
de´sorbent le PP et les chaˆınes de PP-g-AM ne se greffent pas ou bien les surfaces sont propices a`
l’adsorption et la dissociation entre l’adsorption et le greffage ne peut se faire.
Enfin, des wafers de silicium traite´s a` l’OTS et ayant des e´paisseurs entre 1,1 nm et 2,3 nm d’OTS
ont e´te´ plonge´s dans un ballon de xyle`ne bouillant a` reflux pendant 10 minutes. A` la sortie, aucune
e´paisseur re´siduelle n’a e´te´ mesure´e, ce qui e´carte l’hypothe`se d’une absorption d’impurete´ sur le wafer.
A` partir des derniers re´sultats, l’une des pistes d’approche directe serait alors d’exploiter la re´gion
entre 1 et 2 nm d’OTS et en comparant l’e´paisseur apre`s re´action du liant a` celle du PP re´siduel pour
espe´rer de´coupler l’effet du greffage de l’effet de l’adsorption. Malheureusement, la reproductibilite´ de
la couche auto-assemble´e d’OTS qui de´pend grandement du taux d’humidite´ dans l’air [117] rend ce
travail tre`s de´licat. Il existe dans la litte´rature, plusieurs travaux sur l’optimisation de la fabrication
de couche auto-assemble´e de plusieurs types de silane [117, 118, 119]. Dans notre cas, nous cherchons a`
fabriquer une couche de silane imparfaite qui permettrait d’avoir assez de fonctions OH a` la surface du
wafer pour le greffage de chaˆınes de PP male´ise´es, en laissant une quantite´ de silanes suffisante pour
empeˆcher l’adsorption du PP. Trouver la bonne concentration d’OTS (si elle existe) risquait d’eˆtre
long. Nous n’avons donc pas poursuivi cette piste. Une autre solution est de re´duire la longueur de
la chaˆıne carbone´e du silane afin que les teˆtes chercheuses de l’anhydride male´ique puissent trouver
les fonctions OH du wafer tout en e´vitant l’adsorption du PP. Des essais ont e´te´ effectue´s avec le
trichlorododecylsilane (Sigma Aldrich, purete´ supe´rieure a` 95 %) qui contient 13 carbones au lieu de
18. De nouveau, la bonne concentration en silane qui donne un greffage et bloquant l’adsorption n’a
pas e´te´ trouve´.
5.2.5 Wafers d’or
Nous avons alors essaye´ de changer des fonctions re´actionnelles du wafer en passant par le syste`me
thiol/or connu pour conduire plus facilement a` des couches auto-assemble´es fonctionnelles que les
couches silanise´es. Une couche d’or est de´pose´e par e´vaporation sur un wafer de silicium, et on vient
greffer les alcanes-thiol. De cette manie`re, les fonctions OH provenant du thiol se trouvent a` la surface et
ne sont pas cache´es par les chaˆınes carbone´es contrairement aux expe´riences pre´ce´dentes. Les avantages
de cette me´thode par rapport aux silanisations sont une fabrication facile des couches auto-assemble´es
et une manipulation reproductible. Nous avons utilise´ des thiols termine´s OH (6-Mercapto-1-hexanol
de 98 % de purete´ achete´ chez Sigma Aldrich) me´lange´s aux thiols termine´s CH3 (1-heptanethiol de
99 % de purete´ achete´ chez Sigma Aldrich) de meˆme longueur que les thiols termine´s OH afin de
controˆler la densite´ d’OH en surface. La figure 5.16 repre´sente un sche´ma du wafer d’or fonctionnalise´
par le me´lange des deux thiols. Cette alternative ne s’est pas conclue positivement car elle nous laisse
de nouveau sur le proble`me de dissociation entre l’adsorption et le greffage.
Ce travail qui s’est ave´re´ tre`s ardu nous a pousse´ a` re´fle´chir a` une autre me´thode de de´tection/dosage
des chaˆınes greffe´es.
La distinction des chaˆınes adsorbe´es et greffe´es ne pouvant pas eˆtre faite par une simple mesure
d’e´paisseur, la seule manie`re fiable est alors de sonder directement la nature des liaisons chimiques
pre´sentes sur les chaˆınes greffe´es.
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Figure 5.15 – Comparaison de la couche adsorbe´e par le PP en bleu et de la couche adsorbe´e/greffe´e
par le liant en rouge.
Figure 5.16 – Repre´sentation des surfaces d’or traite´es avec du 9-Mercapto-1-hexanol et du 1-
heptanethiol.
En effet, les chaˆınes PP-g-AM sont lie´es par de faibles liaisons lorsqu’elles sont adsorbe´es a` la
surface alors qu’elles sont lie´es par liaison covalente dans la mesure ou` elles sont greffe´es sur les
fonctions OH. L’infrarouge est alors un bon candidat quant a` la discrimination de ces deux cas de
figure puisque comme explique´ pre´ce´demment, la vibration d’une liaison absorbe a` une fre´quence
spe´cifique qui de´pend de la nature chimique des atomes implique´s dans la liaison.
5.3 Deuxie`me tentative de dosage des couches de liants greffe´s sur
des wafers de silicium et analyse en IR
Nous avons vu que l’inconve´nient de la technique de dosage par simple mesure de l’e´paisseur par
ellipsome´trie est sa non-se´lectivite´, et bien suˆr la forte sensibilite´ aux impurete´s pour une couche
d’environ un nanome`tre. La couche d’impurete´, la couche de PP adsorbe´e ainsi que la couche de PP-g-
AM greffe´e sont mesure´e simultane´ment. Le principe de l’IR, comme explique´ ci-dessus, est l’excitation
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des liaisons d’une mole´cule causant une vibration de valence ou une de´formation qui est traduite par
une re´ponse sur l’absorbance a` un nombre d’onde spe´cifique. De cette manie`re, il est possible d’espe´rer
de´coupler la contribution des chaˆınes greffe´es de celle des chaˆınes adsorbe´es. La re´action des chaˆınes
de PP-g-AM greffe´es sur les fonctions hydroxyle du wafer cre´e une fonction acide carboxylique et une
fonction ester. Pour les chaˆınes PP-g-AM re´agissant sur les fonctions NH2 du wafer amino-termine´, il
se cre´e une fonction imide. Les figures 5.1 et 5.29 rappellent ces deux diffe´rentes re´actions entre ces
groupements. E´videmment, les liaisons carbone-carbone des chaˆınes greffe´es et des chaˆınes adsorbe´es
absorbent a` la meˆme longueur d’onde, nous ne pouvons donc pas nous concentrer sur le domaine
spectral dans lequel ces liaisons absorbent.
Pre´paration des wafers
La pre´paration des plaquettes de silicium est la meˆme que de´crite dans le paragraphe  expe´rience
1 .
Afin de maximiser les chances de de´tection de la fonction acide carboxylique/ester ou de la fonction
imide, des films de concentre´ C-3a et C-1b sont utilise´s (voir chapitre 2). Apre`s l’e´tape de recuit puis
de dissolution re´alise´es, les assemblages ont e´te´ passe´es en IR-ATR avec une pointe de Germanium.
Re´sultats
Nous de´crivons uniquement l’e´tude sur les wafers termine´s OH. Les spectres IR-ATR issus de
chaque e´tape sont reporte´s dans la figure 5.17. Ils ont e´te´ volontairement de´cale´s les uns des autres
pour une meilleure visibilite´ des pics.
Figure 5.17 – Comparaison des spectres IR-ATR des diffe´rentes e´tapes de traitement sur wafer de
silicium : en vert, apre`s l’e´tape 1, en rouge, apre`s l’e´tape 2, en bleu, apre`s l’e´tape 3 et en noir, apre`s
l’e´tape 4.
Ces spectres ont e´te´ obtenus avec les parame`tres d’acquisition suivants :
— Le balayage est au nombre de 700. Ce nombre de balayages peut paraˆıtre e´leve´, mais il est
indispensable pour extraire le signal du bruit, le signal e´tant intrinse`quement faible, vu le tre`s
petit nombre de liaisons de surface engage´es.
— La re´solution est de 4 cm-1.
— Le gain est de 8.
Les e´tapes de l’e´tude sont les suivantes :
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— Le wafer a e´te´ nettoye´ a` l’UV/Ozone pendant une heure et passe´ a` l’IR-ATR (spectre vert),
nous appellerons cette e´tape, l’e´tape 1. C’est l’enregistrement IR-ATR de la re´fe´rence.
— Sur ce meˆme wafer, un film de C-3a de 50 µm d’e´paisseur a e´te´ de´pose´ et recuit dans un
four pendant 2 min 30 a` 235◦C. Le wafer surmonte´ par le film est plonge´ est un bain de xyle`ne
bouillant pendant 1 minute avec une agitation manuelle (spectre rouge). Nous appellerons cette
e´tape, l’e´tape 2.
— Ce wafer est de nouveau plonge´ dans un bain de xyle`ne bouillant, mais cette fois pendant
10 min sous argon. Le ballon dans lequel est place´ le wafer est pre´alablement rempli d’argon et
place´ sous reflux (spectre bleu). Nous appellerons cette e´tape, l’e´tape 3.
— Enfin, la dernie`re e´tape a e´te´ re´pe´te´e (spectre noir). Nous appellerons cette e´tape, l’e´tape 4.
Les pics entre 1300 cm-1 et 680 cm-1 ne sont pas e´tudie´s car l’absorbance de cette re´gion est
principalement lie´e au wafer. Quant aux pics entre 2330 cm-1 et 2360 cm-1 sont ceux de l’air, et ils
de´pendent fortement de la qualite´ de l’air au moment de la mesure. Enfin, les de´formations O-H a`
1660 cm-1 ne sont pas non plus prises en compte car elles de´pendent de l’hygrome´trie du jour.
Nous remarquons d’abord la pre´sence de pics caracte´ristiques des vibrations des liaisons C-H entre
2950 cm-1 et 2835 cm-1, celui a` 1455 cm-1 et a` 1378 cm-1. Le pic d’absorbance du carbonyle C=O de
l’anhydride male´ique a` 1784 cm-1 et celui du carbonyl C=O de l’ester a` 1728 cm-1 peuvent aussi eˆtre
observe´s.
Pour l’interpre´tation de ces mesures, nous nous concentrons tout d’abord sur trois pics correspon-
dants aux vibrations C-H. La manie`re de de´terminer les hauteurs de ces pics ainsi que les lignes de
base sont re´sume´s dans les figures 5.18, 5.19 et 5.20. La re´fe´rence 1 de´signe le pic a` 2925 cm-1 avec une
ligne de base forme´e par les points a` 3021 cm-1 et a` 2807 cm-1, la re´fe´rence 2 de´signe le pic a` 1455 cm-1
avec une ligne de base forme´e par les points 1509 cm-1 et 1320 cm-1 et la re´fe´rence 3 correspondant
au pic 1378 cm-1 dont la ligne de base est forme´e par les meˆmes points que le pre´ce´dent pic.
Figure 5.18 – De´termination de la hauteur du pic a` 2955 cm-1 re´fe´rence´ 1 et de sa ligne de base
(exemple du spectre de l’e´tape 4).
Les hauteurs des pics correspondants aux vibrations du C-H sont releve´es et pre´sente´es dans la
figure 5.21. De`s la sortie de la plaquette de silicium de l’UV/ozone, une petite couche d’impurete´s
repre´sente´e par des pics correspondants aux vibrations de la liaison C-H est de´tecte´e (points bleus).
Apre`s la re´action du wafer avec le film de C-3a, ces chaˆınes carbone´es s’adsorbent et/ou se greffent au
wafer, et les hauteurs des pics de C-H issues de l’e´tape 2, 3 et 4 sont logiquement plus e´leve´es que celle
venant de l’e´tape 1. En revanche, le nombre de liaisons C-H devrait diminuer avec le nombre de bains
de xyle`ne bouillant car le film C-3a est soluble dans ce solvant. Or, ce n’est pas ce qui est observe´ :
l’intensite´ du pic correspondant a` C-H ne diminue pas entre l’e´tape 2, 3 et 4.
D’autre part, de la meˆme fac¸on, le pic provenant de l’anhydride male´ique (1784 cm-1 avec une ligne
de base forme´e entre 1888 cm-1 et 1512 cm-1) devrait diminuer a` partir de la deuxie`me e´tape tandis
que celui e´manant de l’ester (1728 cm-1 avec une ligne de base forme´e entre 1753 cm-1 et 1710 cm-1)
devrait rester constant. Le premier effet est bien ve´rifie´ alors que le second ne l’est pas (tableau 5.2).
Il est possible de supposer que ce dernier effet peut provenir de l’impre´cision de la mesure en IR-
ATR lie´e a` la difficulte´ de controˆler de manie`re rigoureuse le couplage faisceau/e´chantillon et donc la
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Figure 5.19 – De´termination de la hauteur du pic a` 1455 cm-1 re´fe´rence´ 2 et de sa ligne de base
(exemple du spectre de l’e´tape 2).
Figure 5.20 – De´termination de la hauteur du pic a` 1378 cm-1 re´fe´rence´ 3 et de sa ligne de base
(exemple du spectre de l’e´tape 2).
profondeur d’e´chantillon sonde´e, comme de´ja` de´crit pre´ce´demment, mais il est e´galement envisageable
que les chaˆınes non greffe´es lors du recuit et reste´es a` proximite´ des sites de OH du wafer se greffent
lors de la dissolution du liant.
Cette premie`re analyse qualitative permet effectivement de discriminer tout le bloc de PP-g-AM
sur le wafer par une signature IR lie´e aux liaisons ester. Cependant, en raison du manque de pre´cision
sur la mesure de dosage des liaisons par les pics d’absorbance e´nume´re´s et du fait de la proximite´
des pics d’absorbance de l’anhydride male´ique et de l’ester, l’e´volution du pic a` 1728 cm-1 attribue´ a`
l’ester ne peut eˆtre utilise´ de fac¸on quantitative. De fait, le passage au dosage quantitatif reste difficile
car les signaux sont faibles, dans une zone ou` la ligne de base n’est pas facile a` obtenir de fac¸on fiable
notamment a` cause du pic important de C-H a` 1378 cm-1 et du wafer a` 1229 cm-1.
Ces expe´riences d’IR-ATR montrent qu’il est possible de distinguer les chaˆınes de PP adsorbe´es
des chaˆınes de PP-g-AM greffe´es en sondant directement des liaisons spe´cifiques par IR, puisque la
re´action de greffage forme des nouvelles fonctions. Toutefois, le dosage quantitatif est tre`s de´licat en
Hauteur du pic d’anhydride male´ique (1784 cm-1) Hauteur du pic d’ester (1728 cm-1)
E´tape 1 0,0019 0,0021
E´tape 2 0,0067 0,0062
E´tape 3 0,0039 0,0053
E´tape 4 0,0037 0,0062
Table 5.2 – E´volution de la hauteur de pic d’anhydride male´ique et d’ester au cours de l’expe´rience.
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Figure 5.21 – E´volution de la hauteur du pic d’absorbance correspondant aux liaisons C-H au cours
des e´tapes de re´action et rinc¸age du wafer, en vert apre`s la premie`re e´tape, en rouge apre`s la seconde
e´tape, en bleu apre`s la troisie`me e´tape et en noir apre`s la quatrie`me e´tape. La re´fe´rence 1 correspond
au pic a` 2925 cm-1, la re´fe´rence 2 correspond au pic a` 1462 cm-1 et la re´fe´rence 3 au pic a` 1378 cm-1.
IR-ATR. Il pourrait eˆtre envisage´ en IR-Transmission. En effet, le faisceau IR traverse toute l’e´paisseur
l’e´chantillon en mode IR-transmission permettant de s’affranchir des difficulte´s de controˆle pre´cis de la
profondeur sonde´e en IR-ATR. Pour augmenter le signal, un empilement d’interface peut eˆtre envisage´.
Par contre les wafers sont trop e´pais et re´fle´chissants pour espe´rer la transmission du faisceau IR. Les
films co-extrude´s e´tudie´s ont une mise en forme approprie´e pour une telle e´tude en IR-Transmission
parce qu’ils ne sont pas trop opaques. Avec leurs e´paisseurs assez faibles (plusieurs microme`tres), nous
pouvons envisager de les empiler pour travailler sur une plus grande surface d’interface.
Nous de´crirons maintenant la me´thode de dosage que nous avons mise au point a` cet effet.
5.4 Dosage des copolyme`res PA6-PP-g-AM base´ sur l’absorption IR
en transmission
Cette e´tude qui constitue une partie importante de mon travail de the`se, a e´te´ re´alise´e en e´troite
collaboration avec l’e´quipe de J. Guilment, responsable spectroscopie vibrationnel du CERDATO. Une
grande partie des travaux a e´te´ effectue´e en paralle`le avec N. Chedozeau, technicienne de ce groupe.
Notre e´tude est centre´e sur l’e´tude des de´fauts granite´ qui sont uniquement pre´sents dans les
films EVOH/liant. Nous avons toutefois choisi de de´fricher la me´thode de dosage IR sur les films
PA6/liant de manie`re a` pouvoir valider les re´sultats en comparant aux dosages XPS re´alise´s par H.
Bondil Kiparissoff [32]. De plus, les e´tapes primordiales en amont du dosage, comme la dissolution,
et pouvant affecter les re´sultats de dosage en lui-meˆme, e´taient bien maˆıtrise´es par les doctorants
pre´ce´dents de l’e´quipe, permettant ainsi de se focaliser sur la validation du dosage.
Apre`s avoir re´alise´ la dissolution se´lective des films PA6/liant/PA6, les analyses ont e´te´ effectue´es
en IR-ATR a` pointe de diamant. Vu que les densite´s de copolyme`res a` l’interface Σ des films mesure´es
dans la the`se de H. Bondil-Kiparissoff sont infe´rieures a` 0,1 chaˆınes par nanome`tre carre´, ce qui
correspond a` une quinzaine de nanome`tres d’e´paisseur hPA6 si on suppose que la longueur de l’unite´
de re´pe´tition a est de 1 nm (e´quation 5.16), l’e´paisseur de la couche de copolyme`res PA6-PP-g-AM a`
l’interface est totalement sonde´e par le faisceau IR-ATR. Le contact intime des films avec le diamant
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Figure 5.22 – Repre´sentation de la pe´ne´tration de l’onde e´vanescente dans un film PA6/liant. I0
repre´sente l’intensite´ du faisceau IR incident et It l’intensite´ du faisceau transmis.
permet e´galement qu’une toute petite partie du liant (qui reste largement supe´rieure a` l’e´paisseur
du PA6) soit mesure´e (figure 5.22). Ce mode de de´tection permettra de faire les e´tudes pre´liminaires
sur l’identification des pics de chaque compose´ pris individuellement et ainsi de savoir s’il existe un
contraste entre les pics e´manant des liaisons du copolyme`res PA6-PP-g-AM et les pics venant du
volume PP-g-AM (dilue´ dans une matrice de PP) des films co-extrude´s. Cette e´tude qualitative a
conduit a` des re´sultats tre`s encourageants, et nous a conduit a` passer a` une e´tude quantitative en
mode de de´tection IR-Transmissions. Nous avons alors effectue´ un e´talonnage de la me´thode propose´e
pour enfin doser les copolyme`res PA6-PP-g-AM dans des films co-extrude´s utilise´s par H. Bondil-
Kiparissoff. Les dosages XPS de H. Bondil-Kiparissoff [32] seront notre base de comparaison pour
valider la me´thode propose´e.
5.4.1 E´tudes pre´liminaires
Identification des pics inte´ressants
Pour identifier d’e´ventuels pics inte´ressants pour le dosage de copolyme`res PA6-PP-g-AM, une
premie`re analyse des spectres IR-ATR sur des films sans copolyme`res interfaciaux (PP, PA6 et liant)
a e´te´ effectue´e.
Avant leur utilisation, les films ont e´te´ nettoye´s dans un bain d’e´thanol anhydre et d’heptane sous
ultrasons puis se´che´s a` l’azote et dans une e´tuve a` 80 ◦C pendant une nuit. Les spectres IR-ATR de
la figure 5.23 ont e´te´ obtenus avec 25 balayages, un gain de 4 et une re´solution de 4 cm-1.
Nous identifions uniquement les pics e´tudie´s inte´ressants en de´taillant le mode de vibration (ν pour
les e´longations et δ pour les de´formations) sans e´noncer la syme´trie des e´longations ou de´formations.
Les pics ont e´te´ indexe´s graˆce a` deux ouvrages [120, 121].
Les pics d’absorbance provenant du film de PP et du liant. Le paquet de pics entre 2950
cm-1 et 2840 cm-1 et celui a` 2722 cm-1 correspondent aux e´longations des liaisons C-H et 1457 cm-1
et 1375 cm-1 proviennent des de´formations de ce meˆme type de liaison.
Les pics d’absorbance provenant du film de PA6. Le spectre du PA6 contient plusieurs pics
d’absorbance dans des re´gions diffe´rentes de celles ou` le PP absorbe, lie´s aux liaisons carbonyles
C=O et aux liaisons amide CO-N-H. Dans la litte´rature sur l’IR, le lecteur trouvera souvent les nota-
tions  amide I  ou  amide II  qui ne signifient pas respectivement  amide primaire  et  amide
secondaire , mais vibration e´longationnelle de la liaison carbonyle C=O pour  amide I  et aux
de´formations de la liaison l’amide primaire N-H pour  amide II .
Le pic intense a` 3294 cm-1 vient soit de l’amide I soit de l’amide II. L’exclusivite´ de l’amide
primaire est cependant e´limine´e due a` la pre´sence du pic moins intense a` 3081 cm-1 [120]. Les pics dus
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Figure 5.23 – Comparaison des spectres IR-ATR du liant (en rouge), PA6 (en noir), PP (en bleu).
aux e´longations C-H sont e´galement pre´sents a` 2927 cm-1 et 2857 cm-1. Enfin, les pics a` 1636 cm-1
appartenant a` l’amide I et a` 1540 cm-1 a` l’amide II sont intenses, ce sont des de´formations.
Conclusions partielles
Par l’observation des pics d’absorbance des trois mate´riaux en IR-ATR (figure 5.23), deux conclu-
sions partielles peuvent eˆtre e´mises :
— Les spectres du PP (en bleu) et du liant (en rouge) sont semblables et aucun pic appartenant a`
l’anhydride male´ique ne peut eˆtre distingue´ dans la foreˆt de pics du PP. Si la concentration en
anhydride male´ique/acide male´ique e´tait assez e´leve´e, un pic a` environ 1850 cm-1 caracte´ristique
d’un cycle a` cinq atomes avec une fonction anhydride, un pic aux alentours de 1700 cm-1, corres-
pondant aux de´formations du carbonyle et un pic entre 1300 cm-1 et 1000 cm-1 correspondant
aux vibrations C-O auraient puˆ eˆtre observe´s.
— Le spectre PA6 (en noir) pre´sente des pics d’absorbance intenses aux nombres d’ondes dans
lesquels le PP n’absorbe pas. Nous allons donc nous baser sur les pics a` 3294 cm-1, 1636 cm-1
et 1540 cm-1 pour chercher a` doser les copolyme`res a` l’interface.
Nous avons donc cherche´, premie`rement s’il e´tait possible de voir ces pics dans les films co-extrude´s
et deuxie`mement s’il e´tait possible d’avoir une e´volution de ces pics en fonction d’un temps de recuit
pour des films co-extrude´s.
E´tude du contraste PA6/PP
Pre´paration des e´chantillons. Il a e´te´ montre´ par H. Kiparissoff-Bondil [32] que dans certaines
conditions de co-extrusion, l’interface liant/PA6 n’e´tait pas sature´e en copolyme`res en fin d’extrusion.
Nous sommes donc partis de tels films non sature´s, et avons effectue´ des recuits a` des temps plus ou
moins longs pour essayer de distinguer l’augmentation de la densite´ de copolyme`res a` l’interface jusqu’a`
saturation. Les recuits ont e´te´ effectue´s en suivant le mode ope´ratoire propose´ par T. Barraud dans sa
the`se [36]. Le moule est re´alise´ a` l’aide de deux wafers de silicium d’e´paisseur 500 µm recouverts de
films Upilex-RN50 (UBE Europe) de 50 µm et colle´s avec deux morceaux de ruban adhe´sif double face
re´sistant a` haute tempe´rature (Tesa AG). Le moule muni de l’e´chantillon est pose´ sur la sole d’une
e´tuve et surmonte´ d’un poids de 95 grammes. Ce poids ne provoque pas d’e´coulement de matie`re. La
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sole du four ainsi que le poids sont pre´alablement stabilise´s a` une tempe´rature de 235 ◦C. La figure 5.24
de´crit le sche´ma du montage de recuit.
Re´sultats. Tous les films ont e´te´ dissous se´lectivement comme de´crit pre´ce´demment avant l’analyse
en IR-ATR.
La comparaison des spectres IR-ATR corrige´s de la ligne base par le logiciel d’acquisition OMNINC,
pour des films co-extrude´s sans recuit et des recuits durant 5 s, 20 s et 5 min (figure 5.25) montre
que :
— Les pics, certes moins intenses que dans le volume du PA6 sont e´vidents et visibles, meˆme sur
le film non recuit. Nous notons qu’a` part les pics 3294 cm-1, 1636 cm-1 et 1540 cm-1 provenant
du PA6, le reste du spectre a une ressemblance flagrante avec le spectre du PP. Ceci indique
que la profondeur de pe´ne´tration de l’IR-ATR est tre`s supe´rieure a` l’e´paisseur de la couche de
PA6 cre´e´e a` l’interface.
— Une distinction nette peut eˆtre faite entre le film liant/PA6 recuit 5 min et les autres films.
— La diffe´rence de hauteur de pics correspondant au PA6 est moins e´vidente entre les films
liant/PA6 a` recuit de 5 s et de 20 s et le film sans recuit. Ne´anmoins, les pics correspondants
au PP entre 2950 cm-1 et 2840 cm-1 sont significativement moins intenses lorsque le recuit
augmente, ce qui indique que la proportion de PA6 dans le PP s’amplifie avec le temps de
recuit.
— La de´formation correspondante a` la fonction imide (aux alentours de 1700 cm-1) forme´e lors
de la re´action de greffage chimique entre l’amine en bout de chaˆıne de PA6 et l’anhydride
male´ique n’est pas apparent, ni pour le film sans recuit, ni pour les films recuits. Cette dernie`re
observation permet de dire qu’en supposant que la densite´ de greffage a` saturation intervient
bien avant 5 min de recuit (de l’ordre de la minute d’apre`s T. Barraud [36]), il est impossible,
dans notre cas, de doser les copolyme`res a` l’interface PA6-PP-g-AM a` travers le pic e´manant
de l’imide.
Figure 5.24 – Sche´ma du dispositif de recuit d’apre`s la the`se de T. Barraud [36].
Ces e´tudes pre´liminaires sur le syste`me PA6/liant en IR-ATR montrent non seulement que cette
technique permet de dissocier l’absorbance du PA6 et celle du PP, mais e´galement qu’elle est signifi-
cative, avec une sensibilite´ telle que la quantite´ de PA6 mesure´e est 1000 fois infe´rieure a` celle du PP
(si nous conside´rons que l’e´paisseur du PA6 est de l’ordre du nanome`tre). Cependant, comme indique´
pre´ce´demment, la pre´cision du mode de mesure (IR-ATR) est un obstacle quant a` la mesure quanti-
tative. Le passage au dosage quantitatif doit se faire par IR-Transmission pour e´viter les incertitudes
lie´es au couplage du faisceau IR-ATR/e´chantillon. Il faudra pour ce faire, trouver un moyen d’empiler
les interfaces et e´galement, pour eˆtre quantitatif, d’e´talonner la me´thode.
5.4.2 E´talonnage des copolyme`res PA6-PP-g-AM a` l’interface
Des me´langes de diffe´rents pourcentages de PA6 (PA6 Ultramide B36 LN) dans une matrice de PP
(PP RD 208 CF) ont e´te´ pre´pare´s et donne´s par le CERDATO. Les concentrations XPA6 sont 0,1 %,
0,2 %, 0,3 %, 0,4 %, 0,5 %, 0,7 % et 1 % en pourcentage massique. Ces me´langes ont e´te´ re´alise´es
dans une extrudeuse Brabender a` une vitesse de 80 rpm a` 260 ◦C. A` la sortie de l’extrudeuse, ces
me´langes ont e´te´ represse´s a` une e´paisseur de 202 µm de la manie`re suivante : les morceaux pre´leve´s
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Figure 5.25 – Influence du recuit sur l’intensite´ des pics d’absorbance. En bleu le spectre IR-ATR
d’un film non recuit, en rouge le spectre IR-ATR d’un film recuit 5 s, en noir le spectre IR-ATR d’un
film recuit 20 s et en vert le spectre IR-ATR d’un film recuit 5 min.
des me´langes sortis de l’extrudeuse ont e´te´ introduits dans un moule formant un cercle de 26 mm de
diame`tre et de 202 µm d’e´paisseur. Le pressage a e´te´ effectue´ a` l’aide d’une presse hydraulique a` 205◦C.
Malgre´ la tempe´rature de fusion plus e´leve´e du PA6 (221◦C), aucune he´te´roge´ne´ite´ n’est observe´e du
fait d’une tre`s faible concentration en PA6. La normalisation se fait par le pic a` 2722 cm-1 provenant
du PP. Le rapport de hauteur du pic a` 1639 cm-1 sur celui a` 2722 cm-1, RPA6, est releve´ pour tracer
la courbe d’e´talonnage (figure 5.26). La ligne base correspondante au pic de 1639 cm-1 est prise entre
le point 1692 cm-1 et 1588 cm-1 et celle du pic a` 2722 cm-1, entre 2753 cm-1 et 2695 cm-1 (figure 5.27).
Figure 5.26 – Courbe d’e´talonnage pour le dosage des copolyme`res PA6-PP-g-AM.
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Figure 5.27 – Sche´ma de ligne de base des pics a` 1639 cm-1 et 2722 cm-1.
La courbe d’e´talonnage d’e´quation y = 1, 3009x + 0, 035901 donne une bonne base de dosage
quantitatif pour le syste`me PA6/liant. L’incertitude de mesure est plus petite que la taille des points
de la courbe.
5.4.3 Dosage de la densite´ de copolyme`res PA6-PPg-AM
Certains films co-extrude´s PA6/liant/PA6 et dont la densite´ de greffage a e´te´ de´termine´e en XPS
par H. Bondil-Kiparissoff ont e´te´ repris dans le but de comparer les re´sultats de dosage base´ sur
l’IR-Transmission et sur l’XPS. Plusieurs morceaux de film (deux ou trois morceaux de 50 mm de
diame`tre) ont e´te´ dissous puis represse´s a` 202 µm a` 205◦C (figure 5.28). Au final, le film a` doser est
sous forme de dispersion de PA6 dans la matrice de PP. Le tableau 5.3 est un tableau comparatif des
re´sultats de dosage. Le repressage ne peut provoquer un sur-greffage au moment de la chauffe car le
PA6 ne peut re´agir qu’avec un amine [111]. La dissolution et le dosage du film 1 ont e´te´ re´alise´s deux
fois (film 1 D1 et film 1 D2) et la mesure en IR-Transmission du film 3 a e´te´ re´pe´te´e une fois (sur le
meˆme film dissout).
Figure 5.28 – Sche´ma de l’e´tape de repressage.
Les valeurs de pourcentage massique X ont e´te´ converties en densite´ de chaˆınes par nanome`tre
carre´, Σ. Comme de´ja` de´crit dans le chapitre 1, une chaˆıne occupe un volume de Na3, l’e´paisseur
d’une couche de chaˆınes greffe´es a` un substrat a` densite´ Σ est donc e´gale a` h = ΣNa3, ce qui nous
permet de calculer la densite´ de greffage par la relation suivante :
X =
ρPA6
ρPP
I × ΣNa3
e
(5.17)
Avec I le nombre d’interfaces de l’e´chantillon initial (si la dissolution se´lective du PA6 se fait sur un
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film liant/PA6, I = 1 ; si la dissolution se´lective du PA6 se fait sur un film PA6/liant/PA6, I = 2) et
e l’e´paisseur du substrat (ici l’e´paisseur du liant).
Au vu des re´sultats du tableau 5.3, la technique de dosage IR-Transmission semble sous-estimer la
densite´ de greffage par rapport a` la technique de l’XPS a` l’exception du film 2, pour lequel l’e´cart est
infe´rieur a` l’incertitude sur la mesure en XPS. Plusieurs raisons peuvent eˆtre a` l’origine de cet e´cart :
— La dissolution peut eˆtre ope´rateur de´pend. L’ide´al serait de comparer les re´sultats de dosage
par XPS et IR-Transmission d’une meˆme se´rie de dissolutions se´lectives et effectue´es par un
meˆme ope´rateur. Nous n’avons pas pu faire cette comparaison directe.
— Des proble`mes d’oxydation de la chaˆıne nanome´trique de PA6 : nous n’avons pas pris de
pre´cautions particulie`res pour stocker les e´chantillons dans lesquels le PA6 e´tait dissous, avant
repressage. Or, les e´tudes XPS ont montre´ que ceci est crucial, les films nanome´triques e´tant
tre`s sensibles a` l’oxydation. Il s’agit d’un point essentiel qui devra eˆtre controˆle´ dans la suite.
— D’apre`s l’e´quation 5.17, le passage du pourcentage massique a` la densite´ de copolyme`re a` l’in-
terface de´pend line´airement de l’e´paisseur initiale de la couche de PP. Dans cette e´tude explo-
ratoire, nous ne l’avons pas mesure´ avec pre´cision. Une meilleure pre´cision sur la de´termination
de cette e´paisseur ame´liora la pre´cision de la densite´ de greffage mesure´e.
De plus, notons que le principe de dosage par l’XPS comme par l’IR-Transmission se base sur des
hypothe`ses de conformation des copolyme`res a` l’interface, comme la longueur de l’unite´ de re´pe´tition
du polyme`re. Nous avons utilise´ la meˆme valeur de a que celle prise par H. Kiparissoff-Bondil [32],
nos donne´es peuvent donc eˆtre compare´es mais ne constituent pas une mesure absolue de la densite´
de copolyme`re interfacial.
Il apparaˆıt clair que l’ordre de grandeur des valeurs mesure´es en IR-Transmission est proche de
celui des valeurs mesure´es en XPS. L’incertitude de mesure sur l’appareil d’IR de 3 % contre 3,7 %
en XPS.
Re´fe´rences X (%) Σ (ch/nm2) Σ (ch/nm2)
IR-Transmission XPS
Film 1 D1 0,082 0,021 0,031
Film 1 D2 0,076 0,019 0,031
Film 2 0,029 0,007 0,008
Film 3 D1 0,052 0,013 0,034
Film 3 D1 0,055 0,014 0,034
Table 5.3 – Comparaison des re´sultats de dosage obtenus en XPS et en IR-Transmission.
Un dosage analogue a e´te´ re´alise´ en paralle`le et a e´te´ confirme´ par N. Chedozeau. Ce re´sultat
constitue une vraie avance´e en terme de dosage de copolyme`res a` l’interface. En effet, meˆme si une
technique de dosage concernant ce type de copolyme`re existe avec l’XPS, l’IR est un appareil familier
dans e´norme´ment de laboratoires tant acade´miques qu’industriels et la me´thode de dosage propose´e
est une me´thode simple et peu couˆteuse.
Cette technique de dosage des copolyme`res forme´s lors de l’extrusion PP-PA6 est de´sormais inte´gre´e
au CERDATO et constitue une e´tude comple´mentaire des tests d’adhe´sions re´alise´s.
Cette e´tude confirme que le dosage des copolyme`res a` l’interface par l’IR est possible, mais il est
important de garder en me´moire que les de´fauts e´tudie´s lors de cette the`se ne sont pas pre´sents dans
les films liant/PA6. Nos efforts ont e´te´ poursuivis pour le cas des copolyme`res a` l’interface EVOH-PP-
g-AM.
5.5 Dosage des copolyme`res EVOH-PP-g-AM base´ sur l’absorption
IR en transmission et dissolution se´lective de l’EVOH
Contrairement au cas des copolyme`res PA6-PP-g-AM forme´s par co-extrusion re´active, nous n’a-
vions aucune expe´rience sur les copolyme`res EVOH-PP-g-AM et, ni me´thode de dissolution se´lective
robuste, ni me´thode de dosage ne sont pre´sentes dans la litte´rature. Nous n’avions donc aucune
me´thode sur laquelle nous appuyer.
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Lorsque la re´action de greffage se fait, la fonction alcool de l’EVOH re´agit avec la fonction anhydride
male´ique du PP-g-AM. Les fonctions issues de cette re´action sont un ester et un acide carboxylique
(figure 5.29).
Figure 5.29 – Re´action de greffage entre l’anhydride male´ique et l’alcool.
Nous de´crivons dans un premier temps, les e´tudes pre´liminaires qui nous ont permis de construire
d’une part une me´thode solide de dissolution se´lective, et d’autre part de proposer une technique
de dosage des copolyme`res EVOH-PP-g-AM. Nous pre´senterons ensuite les re´sultats de ces dosages :
dosage de copolyme`res EVOH-PP-g-AM des films co-extrude´s et la cine´tique de greffage des diffe´rentes
formulations de liant sur l’EVOH.
5.5.1 Dissolution se´lective des assemblages liant/EVOH
La premie`re tentative a e´te´ de dissoudre se´lectivement les chaˆınes de PP non greffe´es afin de
doser l’une des fonctions qui apparaˆıt lors de la re´action de greffage : ester ou acide carboxylique. Le
solvant se´lectif est le xyle`ne bouillant avec toutes les pre´cautions d’usage, car le xyle`ne est un produit
cance´rige`ne et qui bout aux alentours de 140◦C. Cette dissolution s’est ave´re´e inefficace car le film
s’enroulait sur lui-meˆme dans le bain de xyle`ne diminuant ainsi l’efficacite´ de la dissolution.
La deuxie`me tentative va eˆtre de´crite de fac¸on de´taille´e, en passant par les e´tudes pre´liminaires
qui nous ont conduit a` prendre la mesure de la difficulte´ du proble`me de dosage des copolyme`res
EVOH-PP-g-AM en IR, puis a` proposer une me´thode probante.
5.5.2 E´tudes pre´liminaires
Avant chaque utilisation, les films ont e´te´ nettoye´s dans un bain d’e´thanol et d’heptane sous
ultrason puis se´che´s a` l’azote et e´tuve´s sous vide a` 80 ◦C pendant une nuit. Les conditions d’obtention
des spectres sont les meˆmes que pour l’e´tude de dosage du syste`me PA6/PP.
Tout d’abord, les spectres du PP et de l’EVOH en IR-ATR sont compare´s dans la figure 5.30.
Le pic a` 3296 cm-1 qui correspond a` l’e´longation de la liaison O-H n’est pas facile a` travailler car
il est d’une part tre`s e´tale´ et d’autre part, pollue´ par le pic d’absorbance de l’eau qui absorbe aux
meˆmes nombres d’onde. De plus, les autres pics de vibration de l’EVOH entre 1430 cm-1 et 477 cm-1
se trouvent enfouis dans la foreˆt de pic du PP. La comparaison des spectres IR-ATR de l’EVOH et du
PP ne re´ve`le aucun pic inte´ressant.
En espe´rant de´tecter les fonctions ester ou acide carboxylique, les films co-extrude´s liant/EVOH
(50/25 µm d’e´paisseur) ont e´te´ se´lectivement dissous des chaˆınes d’EVOH non greffe´es par deux bains
successifs d’hexafluoropropan-2-ol (HFIP) pendant chacun une nuit. La figure 5.31 compare le spectre
d’absorbance IR-ATR des deux coˆte´s d’un film co-extrude´ dissous. Par cette expe´rience, nous nous
attendions a` mesurer d’un coˆte´ uniquement le liant et de l’autre coˆte´ des chaˆınes de copolyme`re
EVOH-PP-g-AM greffe´es et une partie du liant. Bien que les copolyme`res contiennent e´norme´ment de
fonctions OH (taux d’hydratation dans le film d’EVOH est de 68 %), le signal infrarouge correspondant
a` l’e´longation de la liaison O-H a` 3296 cm-1 est a` peine de´celable et quant a` celui aux alentours de
1000 cm-1 correspondant a` la vibration de la liaison C-O, il est inexistant, enfoui dans le signal du
liant. Ainsi, le spectre IR-ATR est semblable des deux coˆte´s du film.
Ces tests pre´liminaires nous ont montre´ que le dosage de ce copolyme`re e´tait difficile. Nous avons
donc de´cide´ de re´aliser un marquage se´lectif de l’un des blocs. La solution choisie a alors e´te´ de
modifier les fonctions OH de EVOH-PP-g-AM en une fonction dont les pics d’absorbance seraient plus
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Figure 5.30 – Comparaison des spectres IR-ATR de l’EVOH en bleu et du PP en rouge.
Figure 5.31 – Comparaison des spectres IR-ATR des films co-extrude´s EVOH/liant coˆte´ liant en
rouge et coˆte´ EVOH en bleu.
intenses et qui absorberaient dans les re´gions autres que celles des mole´cules contenues dans le PP et
la mole´cule d’eau.
Traitement chimique de la partie EVOH du film de copolyme`re interfacial
L’une des re´actions les plus faciles sur un alcool est son este´rification. Re´alise´e a` l’aide du chlorure
d’e´thanoyle, note´ CE (Acetyl chloride en anglais), elle est totale et rapide [122] (figure 5.32).
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Figure 5.32 – Re´action d’este´rification du copolyme`re EVOH-PP-g-AM par le CE. Le copolyme`re est
sche´matise´ pour mettre en e´vidence les fonctions OH et leur transformation par la mole´cule de CE.
Les chaˆınes d’EVOH non greffe´es d’un film co-extrude´ EVOH/liant (25/50 µm) ont e´te´ dissoutes
par 2 bains de HFIP comme pre´ce´demment. Le film a e´te´ expose´ a` la vapeur de CE a` l’aide du meˆme
montage que celui servant a` perfluorer le PA6 lors de la dissolution se´lective du PA6. Les spectres
IR-ATR d’un film co-extrude´ liant/EVOH recuit et dissous se´lectivement avant et apre`s re´action au
CE pendant 49 min sont donne´s dans la figure 5.33 pour une comparaison. Le pic e´tale´ a` 3296 cm-1
correspondant aux vibrations O-H apparaˆıt et un pic a` 1738 cm-1 apparaˆıt apre`s le traitement du film
au CE. Nous pouvons affirmer que le pic a` 1738 cm-1 correspond aux vibrations des liaisons C=O de
l’ester des chaˆınes de copolyme`re EVOH-PP-g-AM este´rifie´es et non a` la mole´cule de CE. En effet,
graˆce a` la pre´sence du chlore dans la mole´cule de CE, le pic correspondant aux liaisons C=O du CE
est de´place´ vers les nombres d’onde plus e´leve´s (a` 1809 cm-1). Cette de´duction a e´te´ confirme´e dans le
paragraphe  diffusion de la mole´cule de chlorure d’e´thanoyle dans un film PP de 50 µm , qui sera
de´crit plus tard dans cette partie.
Figure 5.33 – Spectres de comparaison entre un film co-extrude´ liant/EVOH recuit et dissous
se´lectivement avant (en rouge) et apre`s (en bleu) re´action au CE.
La hauteur du pic 1738 cm-1, avec une ligne de base forme´e a` partir des points 1764 cm-1 et
1696 cm-1 obtenue graˆce a` plusieurs mesures du film coˆte´ EVOH et coˆte´ liant, a e´te´ suivie par une
analyse IR-ATR au cours de la re´action. Deux ou trois points de la surface du film ont e´te´ vise´s sur
un e´chantillon de 5 cm de diame`tre. Les re´sultats sont reporte´s dans la figure 5.34.
A` partir la figure 5.34, nous observons que le pic e´manant de la double liaison C=O augmente avec
le temps d’exposition du film co-extrude´ EVOH/liant a` la vapeur de CE et atteint un plateau au bout
de 12 min.
Sur cette expe´rience, quelques conclusions partielles peuvent eˆtre tire´es :
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— La re´action entre le CE et l’EVOH donne une fonction ester repe´rable par un pic a` 1738 cm-1.
— La re´action d’este´rification est totale apre`s plusieurs dizaines de minutes (sur les quelques
nanome`tres d’e´paisseur).
— Les points correspondants a` la hauteur du pic d’ester coˆte´ EVOH sont disperse´s (la hauteur du
pic 1738 cm-1 varie entre 0,0177 et 0,0484 a` 29 min) et les points correspondants a` la hauteur
du pic d’ester coˆte´ liant ne sont pas nuls. Or l’e´paisseur de la couche de liant est de 50 µm,
aucune chaˆıne d’EVOH este´rifie´e ne devrait eˆtre observe´e.
Ce pic re´siduel a` 1738 cm-1 coˆte´ liant sur un film EVOH/liant dont les chaˆınes d’EVOH non greffe´es
ont e´te´ lave´es peut eˆtre explique´ par deux raisons :
1. La mole´cule de CE este´rifie e´galement l’anhydride male´ique hydrate´ pre´sent dans le liant.
2. Lors de la dissolution se´lective de l’EVOH du film EVOH/liant, des chaˆınes d’EVOH dissoutes
se retrouvent de´pose´es sur le film, aussi bien du coˆte´ EVOH que du coˆte´ liant.
La premie`re piste est e´carte´e par l’argument expose´ ci-apre`s.
Figure 5.34 – E´volution du pic a` 1738 cm-1 au cours de la re´action d’este´rification du film EVOH/liant.
En rouge la hauteur du pic coˆte´ liant et en bleu coˆte´ EVOH.
Le chlorure d’e´tanoyle, une mole´cule se´lective
A` ce stade, il est important de confirmer ou d’infirmer le caracte`re se´lectif du CE sur l’alcool.
Pour cela, tous les films dont nous disposions (EVOH, PP, liant-3a, liant-1b, C-3b, C-1a, et trois films
EVOH/liant co-extrude´s avec trois formulations de liant diffe´rentes) ont e´te´ traite´s au CE pendant
17 heures, les films co-extrude´s EVOH/liant e´tant dissous se´lectivement. Seuls les films contenant de
l’EVOH pre´sentent le pic correspondant a` l’ester en l’IR-ATR apre`s la re´action au CE : EVOH et
les trois films EVOH/liant co-extrude´s. Il est a` noter que les films contenant de l’anhydride male´ique
n’ont pas e´te´ se´che´s au pre´alable, ces films contiennent donc de l’anhydride male´ique de´hydrate´s et
hydrate´.
Cette expe´rience a e´te´ comple´te´e par une analyse IR-Transmission. Les trois formulations de liant
avec et sans e´tape de se´chage pre´liminaire (80◦C a` l’e´tuve sous vide pendant une nuit) ont e´te´ expose´es
a` la vapeur de CE pendant une nuit. Elles ont e´te´ ensuite analyse´es en IR-Transmission apre`s les avoir
represse´s a` 150 µm (3× 50 µm). Aucun pic a` 1738 cm-1 n’a e´te´ de´tecte´.
Nous concluons alors que la mole´cule de CE n’este´rifie ni l’anhydride male´ique, ni l’anhydride
male´ique hydrate´. Elle est donc se´lective a` l’EVOH.
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Le pic re´siduel observe´ en IR-ATR apre`s la re´action entre le CE et le film co-extrude´ EVOH/liant
coˆte´ liant re´sulte donc de la rede´position sur le film des chaˆınes d’EVOH dissoutes. Nous nous sommes
donc attache´s a` suivre ce pic d’ester en fonction des traitements qu’a subis le film EVOH/liant pour
proposer une dissolution se´lective robuste. Nous de´taillons ces essais ci-apre`s.
Dissolution se´lective des films EVOH/liant
En s’inspirant de la dissolution se´lective du PA6 (figure 5.2), qui e´limine les chaˆınes de PA6
perfluore´es par le rinc¸age au dichlorome´thane, nous avons de´cide´ de rincer ces chaˆınes adsorbe´es
par plusieurs bains de dichlorome´thane. Cette de´marche a e´galement e´te´ motive´e par le fait qu’un
liquide visqueux marron est obtenu par l’exposition d’un film de 5 cm de diame`tre et d’e´paisseur
50 µm d’EVOH a` la vapeur de CE pendant 3 jours et ce polyme`re visqueux est soluble dans le
dichlorome´thane.
Le film co-extrude´ liant/EVOH de la partie  traitement chimique de l’EVOH  a e´te´ repris et
plusieurs bains de dichlorome´thane lui ont e´te´ applique´s. Les re´sultats sont pre´sente´s dans la figure 5.35.
La re´fe´rence 0 correspond a` la hauteur du pic a` 1738 cm-1 du film sorti de l’enceinte de re´action avec
le CE, la re´fe´rence 1 correspond a` un premier rinc¸age grossier du film (le film est plonge´ dans un bain
de dichlorome´thane a` l’aide d’une pince et sous agitation manuelle pendant quelques secondes), la
re´fe´rence 2 correspond a` un bain de dichlorome´thane de 15 min sous agitation (deuxie`me bain) et la
re´fe´rence 3 un bain de dichlorome´thane de 15 min sous agitation (troisie`me bain). La dispersion des
points coˆte´ EVOH diminue en multipliant les bains de dichlorome´thane et le pic re´siduel d’ester du
coˆte´ de PP disparaˆıt. Ceci est la signature de la de´sorption totale des chaˆınes d’EVOH non greffe´es
adsorbe´es. A` ce stade, nous conside´rons que les chaˆınes d’EVOH este´rifie´es restantes sont uniquement
des chaˆınes greffe´es. Les chaˆınes adsorbe´es ont e´te´ e´limine´es, aussi bien du coˆte´ EVOH que du coˆte´ PP
par les rinc¸ages/bains successifs de dichlorome´thane. Comme pour l’anhydride trifluoroace´tique dans
la dissolution se´lective du PA6, l’este´rification de l’EVOH par le CE permet une meilleure solubilisation
des chaˆınes adsorbe´es.
Figure 5.35 – E´volution de la hauteur du pic a` 1738 cm-1 en fonction du nombre de bains de dichlo-
rome´thane : en rouge coˆte´ liant et en bleu coˆte´ EVOH.
De cette dernie`re expe´rience, nous pouvons conclure que le nombre de fonctions OH contenu
dans les copolyme`res EVOH-PP-g-AM a` l’interface est significatif pour un dosage en IR graˆce a`
la modification des fonctions alcool de l’EVOH en fonction ester par la vapeur de CE. Mais quelle
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est sa sensibilite´ ? En d’autres termes, pouvons-nous espe´rer une distinction sur la concentration de
copolyme`res a` l’interface entre les films co-extrude´s ou entre un film co-extrude´ et un film a` densite´
de greffage a` saturation par exemple ?
Sensibilite´ de la me´thode
Nous venons de voir qu’il e´tait possible de suivre l’e´volution du pic d’ester a` 1738 cm-1 d’un film
co-extrude´ liant/EVOH pre´alablement dissous se´lectivement. Pour avoir une ide´e de la sensibilite´ de
la me´thode, l’expe´rience du paragraphe  traitement chimique de l’EVOH  a e´te´ renouvele´e sur un
film co-extrude´ liant/EVOH et un film co-extrude´ liant/EVOH recuit a` 235◦C pendant 25 min a` l’aide
du meˆme moule de´ja` de´crit dans la partie du dosage PA6-PP-g-AM (figure 5.24). L’intensite´ du pic
d’ester a` 1738 cm-1 apre`s re´action totale avec le CE mesure´e en IR-ATR varie de 0,0022 a` 0,0032 pour
le film non recuit alors qu’elle est de 0,0108 a` 0,0146 pour le film recuit de 25 min a` 235◦C.
Il s’agit d’un re´sultat clair qui montre que la me´thode sugge´re´e est significative pour un dosage
des copolyme`res a` l’interface avant saturation et d’autre part, a` saturation de l’interface.
Dans les premiers e´chantillons e´tudie´s et de´crits plus haut, nous avons fait le choix d’une couche
d’EVOH situe´e a` l’exte´rieure, afin de faciliter la dissolution des chaˆınes d’EVOH non greffe´es, par
l’HFIP, ainsi que la re´action entre le CE et l’EVOH en surface du film. Cependant, pour e´talonner
la me´thode, il est impossible a` notre connaissance de cre´er des films a` concentrations connues en
localisant toutes les chaˆınes d’EVOH uniquement a` la surface du PP. La seule manie`re de fabriquer
des films a` concentration d’EVOH connue est de re´aliser une dispersion des chaˆınes d’EVOH dans
une matrice de PP pur. Il est alors essentiel a` la mole´cule de CE de pe´ne´trer dans le film de PP
pour diffuser dans toute son e´paisseur afin d’atteindre et de modifier les fonctions OH de l’EVOH en
fonctions ester. Nous avons donc caracte´rise´ la diffusion du CE dans le PP.
Diffusion de la mole´cule de chlorure d’e´thanoyle dans un film PP de 50 µm
L’un des pics correspondant a` l’absorption des liaisons carbonyle C=O en pre´sence de chlore se
situe a` 1809 cm-1. Le PP ne re´agissant pas avec le CE, ce pic peut eˆtre suivi et il re´ve`le une e´ventuelle
pe´ne´tration de la mole´cule de CE dans un film de 50 µm d’e´paisseur.
Aucun pic n’est de´celable en IR-ATR, contrairement a` ce qui se passe en IR-Transmission (fi-
gure 5.36). Le CE pe´ne`tre bien dans un film de 50 µm, sa capacite´ de pe´ne´tration est maximale au
bout de 100 minutes et la cine´tique de pe´ne´tration est sans doute limite´e par la diffusion.
Toutes les conditions semblent donc re´unies pour espe´rer effectuer un dosage quantitatif des copo-
lyme`res EVOH-PP-g-AM greffe´s a` l’interface : la capacite´ de modifier les fonctions alcool de l’EVOH
greffe´es en fonction ester par le CE, une sensibilite´ suffisante pour de´tecter les copolyme`res EVOH-
PPg-AM a` l’interface de films co-extrude´s, la capacite´ du CE a` pe´ne´trer dans un film de 50 µm dans
des temps raisonnables pour fonctionnaliser les me´langes servant a` l’e´talonnage.
Dissolution se´lective des films co-extrude´s PP/liant/EVOH/liant/PP : validation par IR
Avant de passer a` l’e´talonnage de la me´thode, nous revenons sur la dissolution se´lective de l’EVOH.
En effet, au cours de ces expe´riences, nous avons re´alise´ l’aspect multi-fonction  du CE qui pourrait
conduire a` un autre re´sultat inte´ressant : la dissolution se´lective des films co-extrude´s dont la couche
d’EVOH est a` l’inte´rieur. Cette configuration est celle fabrique´e en industrie.
E´nume´rons les actions de la mole´cule de CE avant de de´crire l’e´tude de la dissolution se´lective des
cinq couches de films co-extrude´s PP/liant/EVOH/liant/PP.
— Le CE modifie les fonctions alcool en fonctions ester, modification qui donne une fonction plus
inte´ressante pour une analyse quantitative en IR-Transmission.
— L’e´limination des chaˆınes d’EVOH adsorbe´es et non greffe´es a` la surface du film est facilite´e
lorsque les chaˆınes sont este´rifie´es par le CE et rince´es au dichlorome´thane.
— Le CE pe´ne`tre dans un film de 50 µm de PP.
— Le CE ne re´agit qu’avec l’alcool et est inerte a` l’anhydride male´ique ou l’acide male´ique.
Fort des conclusions tire´es sur le CE graˆce aux expe´riences que nous venons de de´crire, nous
avons analyse´ les films co-extrude´s cinq couches de syme´trie PP/liant/EVOH/liant/PP. Ils ont e´te´
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Figure 5.36 – Cine´tique de diffusion du CE a` travers un film de PP de 50 µm. La hauteur du pic a`
1809 cm-1 releve´e correspond a` une ligne de base forme´e par les points a` 1857 cm-1 et 1761 cm-1.
expose´s a` la vapeur du CE pendant une nuit. De`s le premier bain de dichlorome´thane, le film co-
extrude´ se de´lamine, formant deux  feuilles  (P1 et P2). La figure 5.37 est un sche´ma simplifie´ pour
de´finir les diffe´rentes faces eP1, iP1, eP2 et iP2 des  feuilles  P1 et P2. Le CE diffuse dans le film
(50/10/8/10/50 µm) et re´agit avec l’alcool de l’EVOH situe´ au cœur du film. Cette re´action affaiblit
les liaisons entre les chaˆınes d’EVOH et ainsi les chaˆınes d’EVOH non greffe´es sont solubles dans le
dichlorome´thane.
Figure 5.37 – Sche´ma explicitant les faces d’un film co-extrude´ PP/liant/EVOH/liant/PP.
Une analyse IR-ATR a e´te´ faite a` l’issue de chaque e´tape. Les re´sultats sont repre´sente´s sur la
figure 5.38 : apre`s une re´action d’une nuit avec le CE, le film plonge´ dans un bain de dichlorome´thane
se de´lamine et est analyse´ en IR-ATR (re´fe´rence 0). Les deux  feuilles  EVOH/liant sont re´colte´es
(P1 et P2) et les chaˆınes d’EVOH sont rince´es dans trois bains de dichlorome´thane de 15 minutes
et a` chaque fois, la hauteur du pic d’ester est releve´e (abscisse 1, 2 et 3). Ces films sont de nouveau
mis dans l’enceinte de re´action au CE pendant trois heures puis plonge´s trois fois dans un bain de
dichlorome´thane pendant 15 minutes (abscisse 4).
La figure 5.38 (abscisse 1, 2, 3 et 4) montre bien que la modification des fonctions alcool en
fonctions ester permet l’e´limination des chaˆınes d’EVOH non greffe´es par des bains successifs de
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dichlorome´thane car les points sont moins disperse´s et au final, le pic du coˆte´ liant disparaˆıt. La
dernie`re e´tape (abscisse 4) conforte sur le fait qu’une nuit de re´action de CE est suffisant pour este´rifier
toutes les chaˆınes d’EVOH dans un film de configuration PP/PP-g-AM/EVOH/PP-g-AM/PP.
Enfin, une autre conclusion peut eˆtre tire´e a` l’issue de cette expe´rience, a` savoir que les bains
successifs de dichlorome´thane ne de´truisent pas les chaˆınes de copolyme`res a` l’interface.
Figure 5.38 – E´volution de l’absorbance de l’ester a` 1738 cm-1 en fonction du nombre de bains de
dichlorome´thane, en rouge pour eP1, en bleu pour iP1, en noir pour eP2 et en vert pour iP2.
5.5.3 E´talonnage des copolyme`res EVOH-PP-g-AM
Pour valider le dosage quantitatif, des me´langes en concentrations massiquesXEVOH EVOH (Evasin
3251 FS) en PP (PP RD 208 CF) connues (0,05 %, 0,1 %, 0,3 %, 0,5 %, 0,7 %, 1 % et 1,5 %) ont e´te´
re´alise´s au CERDATO. Tous ces films ont e´te´ represse´s a` 202 µm d’e´paisseur (par la meˆme me´thode
utilise´e que pour l’e´talonnage du PA6) et mis a` re´agir a` la vapeur de CE pendant une nuit et rince´
une fois dans un bain de dichlorome´thane pendant quinze minutes. La courbe d’e´talonnage est donne´e
la figure 5.40 : la hauteur des pics ester a` 1738 cm-1 norme´e par la re´fe´rence PP a` 899 cm-1, REVOH,
est reporte´e en fonction du pourcentage massique XEVOH. La ligne de base du pic d’ester est prise
a` partir des deux points a` 1808 cm-1 et 1580 cm-1 alors que celle du pic de re´fe´rence est de´termine´e
graˆce aux points a` 927 cm-1 et 880 cm-1 (figure 5.39).
Cette courbe d’e´talonnage est de´crite par la droite y = 2, 1617x−0, 0345. On peut noter que meˆme
pour des concentrations tre`s faibles de l’ordre de quelques pourcents, la hauteur du pic correspondant
a` l’ester est bien de´terminable.
5.5.4 Dosage des films co-extrude´s
Afin de corre´ler les re´sultats de la caracte´risation optique des films co-extrude´s, a` la quantite´ de
copolyme`res a` l’interface, nous avons dose´ les copolyme`res a` l’interface des diffe´rents films de l’e´tude,
et cherche´ a` lier la qualite´ optique et la densite´ de copolyme`res interfaciaux.
Les films co-extrude´s ont e´te´ dissous de la manie`re expose´e ci-dessus. Pour quelques films co-
extrude´s, le nombre de copolyme`re a` l’interface est tre`s faible, si bien que leur spectres bruts ne
permettent pas de de´terminer la quantite´ de copolyme`res a` l’interface puisque le pic correspondant a`
l’EVOH este´rifie´ a` 1738 cm-1 est convolue´ avec d’autres pics plus intenses a` 1637 cm-1 et 1690 cm-1
appartenant au PP par exemple (figure 5.41). Une e´tape de de´convolution est ne´cessaire pour tenter
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Figure 5.39 – Sche´ma de ligne de base des pics a` 1738 cm-1 et 899 cm-1..
Figure 5.40 – Courbe d’e´talonnage pour le dosage des copolyme`res EVOH-PP-g-AM.
de diffe´rencier la quantite´ de copolyme`res a` l’interface dans les films PP/liant/EVOH/liant/PP. Les
hauteurs de pics a` 1738 cm-1 ont e´te´ releve´es apre`s une de´convolution gaussienne effectue´e sous le
logiciel Igor avec le package Multi-peak fit et normalise´es par la hauteur du pic du PP a` 900 cm-1. La
ligne de base de ce dernier pic est forme´e par les points a` 880 cm-1 et 977 cm-1. Pour ve´rifier la validite´
de la de´convolution, elle a e´te´ e´galement applique´e (en supprimant tout de meˆme la contribution
correspondant a` l’anhydride male´ique autour de 1785 cm-1) aux me´langes a` concentrations d’EVOH
dans le PP connues servant a` tracer la courbe d’e´talonnage (figure 5.42).
A` l’issue de la dissolution du film co-extrude´ PP/liant/EVOH/liant/PP, deux films P1 et P2 sont
re´colte´s (figure 5.37). Les re´sultats sont re´sume´s dans le tableau 5.4. Les densite´s de copolyme`res a`
l’interface varient de 0,041 et 0,077 chaˆınes par nanome`tre carre´ sur les films analyse´s. La dissolution
ainsi que le dosage ont e´te´ re´alise´s deux fois sur le film 8 (re´fe´rence 8a et 8b) pour mesurer la repro-
ductibilite´ de la technique. La dispersion entre les deux valeurs de dosage du film 8 est de 1 %, ce qui
donne une bonne indication sur la validite´ des me´thodes de dissolution et de dosage propose´es. Les
valeurs de densite´ de copolyme`res a` l’interface vont eˆtre discute´es dans la partie suivante.
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Figure 5.41 – Spectre entre 1800 cm-1 et 1575 cm-1 d’un film co-extrude´ PP/liant/PP/liant/PP
dissous.
Figure 5.42 – Courbe d’e´talonnage pour le dosage des copolyme`res EVOH-PP-g-AM apre`s
de´convolution des pics.
5.5.5 Conclusion sur la me´thode de dosage de copolyme`res EVOH-PP-g-AM et
de la dissolution se´lective
Ces re´sultats constituent une avance´e majeure pour le dosage de copolyme`res a` l’interface. La
modification des fonctions dans le but d’obtenir un pic plus inte´ressant au niveau de sa localisation
et de son amplitude dans le spectre d’absorbance pour le dosage quantitatif du film final peut eˆtre
transpose´e a` des films compose´s de mate´riaux diffe´rents. Re´sumons le protocole de dissolution se´lective
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Re´fe´rences films Liants Σ P1 (ch/nm2) Σ P2 (ch/nm2)
1 Liant-o 0, 062± 0, 010 0, 065± 0, 009
2 Liant-3a 0, 057± 0, 007 0, 063± 0, 008
3 Liant-1b 0, 077± 0, 011 0, 076± 0, 011
4 Liant-o 0, 049± 0, 008 0, 044± 0, 009
5 Liant-3a 0, 059± 0, 009 0, 054± 0, 006
6 Liant-1b 0, 070± 0, 010 0, 062± 0, 007
7 Liant-1b 0, 074± 0, 013 0, 077± 0, 013
8a Liant-3a 0, 047± 0, 006 0, 043± 0, 004
8b Liant-3a 0, 046± 0, 011 0, 042± 0, 004
9 Liant-o 0, 041± 0, 004 0, 043± 0, 005
Table 5.4 – Re´sultats des dosages de films co-extrude´s PP/liant/PP/liant/PP.
et la me´thode de dosage des copolyme`res EVOH-PP-g-AM a` l’interface que nous proposons :
1) Le film a` dissoudre est place´ dans un ballon de 250 mL rempli de HFIP au 2/3 (si une des
couches exte´rieures est compose´e de chaˆınes de EVOH), sous agitation magne´tique et en conservant
un bon vortex afin de maximiser le contact entre le film et l’HFIP. Cette e´tape e´limine grossie`rement
les chaˆınes de EVOH non greffe´es, elle facilitera la re´alisation des e´tapes suivantes. Elle est donc a`
re´aliser deux fois : un premier bain de 3 heures, un deuxie`me bain de 18 heures. Si la couche exte´rieure
du film n’est pas compose´e d’EVOH, cette e´tape est omise.
2) L’e´chantillon est ensuite se´che´ sous azote et place´ dans un dessiccateur pour un traitement sous
vapeur de CE pendant 3 heures pour les syste`mes dont la couche d’EVOH est a` l’exte´rieur ou une nuit
pour les syste`mes dont la couche d’EVOH se trouve a` l’inte´rieur (cette proposition est valable pour
des e´paisseurs externes de 60 µm et d’e´paisseur interne de 5 µm). L’e´chantillon est en fait place´ dans
un petit pilulier contenant 2-3 mL de CE, le tout est recouvert d’un plus grand pilulier. Ce syste`me
de re´cipient est mis dans un dessiccateur sous vide partiel. Le pompage a pour but de permettre
l’e´vaporation du CE, il faut arreˆter la pompe a` membrane avant l’e´vaporation totale des 2-3 mL de
CE et laisser re´agir pendant 3 heures ou une nuit. Cette e´tape permet de casser les liaisons hydroge`nes
et ainsi affaiblir les liaisons interchaˆınes pour former un liquide visqueux a` tempe´rature ambiante.
Les brins de EVOH este´rifie´s attache´s au PP-g-AM restent fortement lie´s par liaison covalente
alors que ceux non greffe´s composent un polyme`re fondu a` tempe´rature ambiante et sont facilement
rinc¸ables avec le dichlorome´thane. Cette e´tape de lavage est constitue´e d’un rinc¸age grossier et de
deux bains de dichlorome´thane sous agitation pendant 15 minutes. Il est possible de ve´rifier que la
dissolution a e´te´ bien re´alise´e en faisant quelques mesures en IR-ATR du coˆte´ du liant. Si un pic d’ester
est observable, c’est que le rinc¸age des chaˆınes adsorbe´es a e´te´ mal effectue´.
3) Le changement de fonction sur les me´langes de l’EVOH dans une matrice de PP se fait en une
nuit avec un film d’e´paisseur 50 µm.
5.5.6 Cine´tique de greffage
Les diffe´rentes mole´cules de PP-g-AM de cette e´tude diffe`rent a` la fois par leur taille, par leur
nombre de fonctions d’anhydride male´ique et par leur concentration dans la formulation de liant. Le
premier caracte`re peut jouer sur la mobilite´ donc la diffusion des chaˆınes de PP-g-AM vers l’interface,
le second et le troisie`me aspect vont influencer la probabilite´ de greffage chimique entre le PP-g-AM
et l’EVOH.
Nous avons donc cherche´ a` caracte´riser les cine´tiques de greffage du liant-1b et du liant-3a, sur
l’EVOH. Malheureusement, nous n’avuons pas eu le temps de le faire sur le liant-o. Pour cela, des
assemblages sans e´coulement ont e´te´ re´alise´s a` 225◦C et a` diffe´rents temps de recuit a` l’aide du dispositif
expe´rimental de´crit dans la figure 5.24. Nous rappelons que le temps de recuit correspond a` la dure´e
pendant laquelle le liant est fondu. Cette e´tude a e´te´ comple´te´e par la comparaison de la cine´tique de
greffage du liant-1b a` diffe´rentes tempe´ratures (190◦C et 172◦C). Remarquons qu’a` 172◦C, nous ne
sommes plus dans des conditions d’extrusion puisqu’a` cette tempe´rature, l’EVOH n’est pas fondu.
La faible inertie thermique au chauffage induite par le dispositif expe´rimental permet de dissocier
la cine´tique de greffage a` la cine´tique de monte´e en tempe´rature e´tant donne´ que la tempe´rature passe
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Figure 5.43 – Cine´tique de greffage du liant-3a a` 225 ◦C (en bleu), du liant-1b a` 172 ◦C (en rouge),
du liant-1b a` 190 ◦C (en vert) et a` 225 ◦C (en noir) sur l’EVOH. Les courbes rouge et violette sont
pre´sentes uniquement pour guider l’œil.
de la tempe´rature ambiante a` 142◦C (la tempe´rature de fusion du liant) en moins de deux secondes.
La figure 5.43 donne la courbe d’e´volution de la densite´ de copolyme`res a` l’interface en fonction
du temps de recuit de l’assemblage pour deux liants sur l’EVOH. Le protocole de de´termination des
pics et de normalisation sont ceux expose´s dans le paragraphe du dosage des copolyme`res a` l’interface
de films PP/liant/EVOH/liant/PP.
Concernant le liant-1b, a` 172 ◦C, c’est-a`-dire quand l’EVOH n’est pas fondu, une e´volution de la
densite´ de copolyme`res a` l’interface en fonction du temps de greffage est observe´e. La saturation vient
apre`s seize secondes de recuit et la densite´ de copolyme`res a` l’interface oscille entre 0,045 et 0,096
chaˆınes par nanome`tre carre´. Pour les tempe´ratures 190 ◦C et 225 ◦C, aux temps e´tudie´s, la densite´ de
greffage n’e´volue pas en fonction du temps de recuit. La rapidite´ de la re´action de greffage entre le PP
male´ise´ et l’EVOH est telle qu’il n’est pas possible de distinguer une monte´e en densite´ de copolyme`res
avec les temps accessibles par notre dispositif de recuit. Aucune diffe´rence n’est perceptible entre la
cine´tique de greffage du liant-3a a` 225 ◦C, du liant-1b a` 190 ◦C et a` 225 ◦C. Nous conclurons que la
densite´ de saturation de ces liants sur un substrat fondu d’EVOH se situe entre 0,082 et 0,116 chaˆınes
par nanome`tre carre´ et est atteinte avant onze secondes de contact en fondu.
5.6 Conclusion
Nous avons vu dans ce chapitre qu’il e´tait impossible de doser ni les copolyme`res PP-g-AM-PA6 ni
les copolyme`res PP-g-AM-EVOH par une simple mesure de l’e´paisseur de la couche de liant re´sultante
a` la surface du wafer car le PP adsorbe de manie`re efficace sur ce dernier. La solution que nous
proposons est le dosage via la fonction re´pe´titive du PA6 pour le syste`me PA6/liant et de l’EVOH
pour le syste`me EVOH/liant par vibration IR. Pour le premier, le dosage se fait directement sur les
fonctions carbonyle C=O alors que pour le deuxie`me, une e´tape supple´mentaire est ne´cessaire du
fait du mauvais contraste des fonctions alcool. Cette e´tape chimique est l’este´rification, elle permet
d’augmenter le contraste et distinguer les vibrations O-H provenant de l’EVOH et de l’eau. Dans les
deux cas, e´tant donne´ l’e´paisseur nanome´trique (donc une concentration tre`s faible), il est essentiel
d’empiler les interfaces pour augmenter le signal.
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La mise en place de ce protocole de dosage de copolyme`res EVOH-PP-g-AM a` l’interface a permis
d’installer une me´thode de dissolution se´lective de l’EVOH dans les assemblages PP/EVOH.
La validation de ce protocole de dosage a aussi permis de de´terminer la cine´tique de greffage des
liants. Cette e´tude a re´ve´le´ que le greffage des liants e´tudie´s saturent avant onze minutes de re´action
a` 225 ◦C pour le liant-3b et a` 225 ◦C et 190 ◦C pour le liant-1b.
Le dosage des films co-extrude´s PP/liant/EVOH/liant/PP et la cine´tique de greffage de copo-
lyme`res interfaciaux sont deux informations pre´cieuses et est la base de la discussion du chapitre
suivant portant sur les me´canismes de la de´stabilisation des interfaces internes.
Chapitre 6
Discussion ge´ne´rale
Avant de conclure ce me´moire, nous souhaitons revenir sur les principaux re´sultats pre´sente´s et
discute´s se´pare´ment au cours des trois chapitres pre´ce´dents, afin, en corre´lant ces re´sultats, de tenter
de de´gager des pistes de compre´hension des me´canismes physico-chimiques conduisant au de´faut de
granite´. En effet, l’acce`s a` un dosage quantitatif de la densite´ de copolyme`re interfacial ouvre la porte
a` l’identification du roˆle joue´ par ces copolyme`res, aux e´chelles mole´culaires, sur la plus ou moins
grande aptitude des assemblages a` de´velopper ce de´faut de granite´.
Nous proce´derons en trois temps. Nous commencerons par examiner s’il est possible de corre´ler la
qualite´ optique des films, telle que caracte´rise´e par le test de la mire ophtalmologique, avec la valeur
plus ou moins grande de la densite´ de copolyme`re interfacial. Nous chercherons ensuite s’il est possible
de corre´ler les quelques donne´es de tension interfaciale que nous avons obtenues avec ces valeurs de
densite´ de copolyme`re, compte tenu des informations sur les cine´tiques de greffage pre´sente´es en fin du
chapitre 5. Enfin, nous de´gagerons la signification de l’ensemble de ces re´sultats du point de vue des
me´canismes de de´stabilisation des interfaces internes de films tri-couches et en matie`re de sensibilite´
plus ou moins grande des assemblages a` pre´senter un de´faut de granite´.
6.1 Corre´lation qualite´ optique des films et densite´ de copolyme`res
a` l’interface
Nous avons montre´ au chapitre 3 qu’il e´tait possible d’e´valuer de manie`re objective la gravite´ du
de´faut de granite´ a` partir de la note obtenue au test de la mire ophtalmologique. Rappelons que les
notes les plus basses correspondent aux films les moins transparents (figures 3.10 et 3.11 du chapitre 3).
Nous avons montre´ en figure 3.14 qu’il existait une corre´lation claire entre l’amplitude des variations
relatives de l’e´paisseur du film central des films tri-couches examine´s et la note de mire. Plus cette
variation d’amplitude est forte, plus la note de mire est faible.
La figure 6.1 reprend les films analyse´s du point de vue de la note de mire ophtalmologique mais
en cherchant a` de´gager une e´ventuelle corre´lation avec les densite´s de copolyme`re a` l’interface de tous
ces films. Il apparait clairement sur la figure 6.1 que la qualite´ du film augmente quand la densite´ de
copolyme`re diminue.
Les films les plus mauvais pour ce qui est de la transparence sont tous constitue´s avec le liant-1b et
ont les plus fortes densite´s de copolyme`re a` l’interface. Les deux autres blocs sur la figure correspondent
a` des films forme´s avec soit le liant-o soit le liant-3a. Il est a` noter que le film 7I n’a pas e´te´ repre´sente´
dans la figure 6.1. Nous en discuterons dans le paragraphe me´canisme de de´stabilisation des interfaces
internes . La figure montre de manie`re franche que, pour un meˆme liant, les meilleurs films (note 5)
sont ceux qui portent moins de copolyme`res a` l’interface.
Nous pouvons noter que tous les films examine´s qui se retrouvent avec une note de 1 ou 3, a`
l’exception du film 7, ont e´te´ co-extrude´s avec des parame`tres machine, conduisant a` un temps ouvert
a` la re´action de greffage de 30 ou 33 secondes, donc nettement plus long que le temps ne´cessaire a`
saturer l’interface aussi bien pour le liant-1b que pour le liant-3a, d’apre`s les re´sultats que nous avons
obtenus sur la cine´tique de greffage et pre´sente´s la figure 5.43.
Le fait que les films contenant le liant-3a aient in fine une densite´ de copolyme`re interfacial
infe´rieure a` la densite´ a` saturation est donc sans doute la marque d’une dilution importante de ces
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Figure 6.1 – Corre´lation entre la densite´ de copolyme`re a` l’interface et la qualite´ du film note´ a` partir
de la mire de´finie dans le chapitre 3. Les re´fe´rences sont compose´s d’un chiffre indiquant la re´fe´rence du
film, de P1 ou P2 indiquant la  feuille  du film, les couleurs correspondent aux conditions process.
En rouge, des conditions process donnant 33 secondes de temps de se´jour, en orange, des conditions
process donnant 31 secondes de temps de se´jour et en noir, des conditions process donnant 7 secondes
de temps de se´jour.
copolyme`res aux moments de la cre´ation de surface subit par le film au cours de la co-extrusion
(nous n’avons pas pu e´tudier la cine´tique de greffage du liant-1b sur l’EVOH mais le raisonnement
est semblable). Les deux endroits de la ligne de co-extrusion qui imposent une augmentation de l’aire
d’interface se trouvent juste apre`s la filie`re et, plus nettement, au niveau de l’air gap [32]. Sous l’effet
d’un fort e´tirement dans l’air gap, et d’un tre`s court temps passe´ dans l’air gap afin de ne pas permettre
un surgreffage durant cet e´tirement final, conforme´ment a` ce qui a e´te´ mis en e´vidence pour le couple
PA6/liant par T. Barraud dans sa the`se [36], la densite´ en copolyme`re a` l’interface se trouve infe´rieure
a` la saturation a` la fin de la ligne de co-extrusion.
6.2 Corre´lation entre greffage et tension interfaciale
Nos mesures de densite´ de copolyme`re interfacial forme´ ont mis en e´vidence, pour le liant-1b, une
cine´tique de greffage rapide, aussi bien a` 190 ◦C qu’a` 225 ◦C, puisque la saturation de l’interface est
atteinte en moins de onze secondes. Il en est de meˆme pour le liant-3a a` 225 ◦C. Ceci signifie que de`s
que les gouttes observe´es pour la mesure de tension interfaciale sont age´es de plus de onze secondes
d’aˆge, cette mesure est faite a` interface initiale sature´e.
Plusieurs temps caracte´ristiques doivent eˆtre maˆıtrise´s avant l’interpre´tation des donne´es de tension
interfaciale. Nous de´finissions :
— Le temps de relaxation de la goutte τ2 de´fini dans le chapitre 4. Il de´pend de la tension inter-
faciale et des forces visqueuses mises en jeu pour la goutte et la matrice de polyme`re lors de
l’expe´rience de relaxation d’une goutte de´forme´e.
— Le temps d’expe´rience, dans l’expe´rience de relaxation d’une goutte de´forme´e, qui correspond
a` la dure´e pour laquelle le syste`me est a` la tempe´rature d’analyse.
— Le temps de re´action de greffage de´termine´ par l’e´tude de cine´tique de greffage du chapitre
pre´ce´dent. Il est infe´rieur a` onze secondes pour le liant-3a et le liant-1b pour des tempe´ratures
supe´rieures a` 190 ◦C.
Nous avons vu que le temps d’expe´rience (plusieurs dizaines de minutes) est largement supe´rieur
au temps de re´action de greffage. De plus, comme il y a un temps de plusieurs minutes voire plusieurs
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centaines de minutes entre la cre´ation de la goutte et son repe´rage dans le champ du microscope, les
gouttes observe´es sont toutes a` interface sature´e en copolyme`res avant que l’on impose la de´formation.
Cependant, meˆme si l’interface initiale de la goutte est sature´e en copolyme`re, le fait de travailler
avec un syste`me re´actif peut largement perturber la mesure de tension interfaciale. Cela peut meˆme
e´ventuellement conduire a` une non-syme´trie du syste`me. En effet, dans les formulations de liant
utilise´es, les chaˆınes de PP-g-AM sont fortement dilue´es dans la matrice PP. Une petite goutte de
liant immerge´e dans l’EVOH peut ainsi avoir e´puise´ ses chaˆınes de PP-g-AM avant saturation de
l’interface alors que ce ne sera pas le cas pour une petite goutte d’EVOH dans une matrice de liant
(qui contient une quantite´ de chaˆınes PP-g-AM bien supe´rieure). Ceci permet ainsi de jeter un regard
nouveau sur les valeurs de tension interfaciale obtenues par inversion de syste`mes dans la me´thode de
la relaxation des gouttes cisaille´es.
Inde´pendamment de ces questions de non-syme´trie, pour interpre´ter les mesures de tension inter-
faciale obtenues par la me´thode de relaxation d’une goutte de´forme´e, il s’agit, comme nous l’avons
de´ja` mentionne´ au chapitre 4, de savoir si l’interface e´volue ou non, a` cause du greffage, au cours de
la mesure.
Nous venons de voir que l’interface initiale, avant de´formation de la goutte est sature´e, puisque
la cine´tique de greffage est rapide, et que  l’aˆge  de toutes les gouttes e´tudie´es est tre`s supe´rieur
a` onze secondes. Toutefois, la de´formation de la goutte ne´cessaire a` la mesure s’accompagne d’une
augmentation de l’aire d’interface, et donc correspond a` une de´saturation de cette dernie`re. Si le temps
de relaxation de la forme de goutte est long devant le temps ne´cessaire a` la re-saturation de l’interface,
alors la mesure de la tension interfaciale correspondra a` une interface sature´e, et elle devrait se traduire
par une cine´tique de relaxation de la forme de la goutte bien exponentielle. Si au contraire, le temps
de relaxation de la forme de goutte est tre`s court devant le temps de saturation de l’interface par
greffage, on aura acce`s, toujours avec une relaxation simplement exponentielle, a` une valeur de tension
interfaciale d’interface non sature´e, et qui peut donc de´pendre du degre´ de de´formation initial de la
goutte. Enfin, si les cine´tiques de relaxation et de greffage ont des temps caracte´ristiques comparables,
la relaxation de la forme de la goutte devrait eˆtre non simplement exponentielle, avec une cine´tique
initiale plus rapide (forte tension interfaciale associe´e a` une interface non sature´e) qu’aux temps longs.
Afin de comparer, pour toutes les gouttes et les liants e´tudie´s, les diffe´rents temps caracte´ristiques
du syste`me, nous avons repris les tableaux 6.1, 6.2, 6.3, 6.4 et 6.5 donnant les valeurs de tension
interfaciale de´ja` pre´sente´es au chapitre 4, en supprimant les valeurs pour lesquelles l’ajustement n’est
pas parfaitement exponentiel sur toute la dure´e de la relaxation. Nous avons ajoute´ en dernie`re colonne
le temps de relaxation de la forme de la goutte.
Liant-o/EVOH a` 200 ◦C Tension interfaciale (mN/m) Temps de relaxation (s)
goutte 1b 18,9 29,7
goutte 1c 17,2 32,6
goutte 1d 16,3 34,4
Table 6.1 – Re´sultats de la tension interfaciale et du temps de relaxation sur le syste`me liant-o/EVOH
a` 200 ◦C.
Liant-o/EVOH a` 210 ◦C Tension interfaciale (mN/m) Temps de relaxation (s)
goutte 1b 22,3 19,0
goutte 1c 18,5 22,7
goutte 1d 16,9 24,8
goutte 2a 22,3 15,7
goutte 2b 21,5 16,3
goutte 2d 15,7 44,8
goutte 2e 12,3 52,6
Table 6.2 – Re´sultats de la tension interfaciale et temps de relaxation sur le syste`me liant-o/EVOH
a` 210 ◦C.
Avant de discuter d’un lien e´ventuel entre la tension interfaciale et la densite´ de copolyme`re,
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EVOH/Liant-3a a` 210 ◦C Tension interfaciale (mN/m) Temps de relaxation (s)
goutte 2d 3,8 13,9
Table 6.3 – Re´sultats de la tension interfaciale sur le syste`me EVOH/Liant-3a a` 210 ◦C.
Liant-1b-L1 200 ◦C Tension interfaciale (mN/m) Temps de relaxation (s)
goutte 2d 13,9 11,3
goutte 2e 13,8 11,4
goutte 2f 13,5 11,6
goutte 6b 20,5 4,5
goutte 6f 17,8 5,1
goutte 7a 18,6 4,1
goutte 7b 20,5 3,8
Table 6.4 – Re´sultats de la tension interfaciale et du temps de relaxation sur le syste`me liant-1b-
L1/EVOH a` 200 ◦C.
Liant-1b2/EVOH 200 ◦C Tension interfaciale (mN/m) Temps de relaxation (s)
goutte 2b 27,9 3,0
Table 6.5 – Re´sultats de la tension interfaciale et du temps de relaxation sur le syste`me liant-
1b2/EVOH a` 200 ◦C.
discutons des donne´es valide´es en comparant ces temps de relaxation par rapport a` ceux de la cine´tique
de greffage (saturation se fait en moins de onze secondes).
Pour le syste`me EVOH/liant-3a a` 210 ◦C (tableau 6.3), la relaxation de la goutte 2d est supe´rieure
a` onze secondes, ce qui va dans le sens de la saturation de la surface de la goutte. La valeur 3,8 mN/m
est donc la valeur de la tension interfaciale a` saturation en copolyme`re.
Dans le cas de liant-1b-L1 a` 200 ◦C (tableau 6.4), deux cas se pre´sentent. Le temps de relaxation
de la goutte 2 est d’environ 11 secondes et ceux des gouttes 6 et 7 est d’environ 4 secondes. La goutte
2 semble mesurer une tension interfaciale a` interface sature´e alors que les gouttes 6 et 7 semblent
mesurer une tension interfaciale a` interface non sature´e. Les valeurs de ces trois gouttes peuvent
e´galement refle´ter le sce´nario suivant. Les gouttes 2, 6 et 7 viennent de la meˆme de´stabilisation de
Rayleigh. Un greffage he´te´roge`ne le long de la grosse goutte initiale peut eˆtre facilement imagine´, ce
qui a cause´ un cisaillement de deux types de goutte (la goutte 2 d’un coˆte´ et les gouttes 6 et 7 d’un
autre coˆte´) a` un e´tat de saturation diffe´rent lors des premiers instants de l’analyses. Et la relaxation
rapide d’environ 4 secondes des gouttes 6 et 7 n’ont pas laisse´ le temps aux copolyme`res de se cre´er a`
l’interface afin d’atteindre la meˆme tension interfaciale que la goutte 2. Ce qui peut expliquer l’e´cart
de tension interfaciale entre la goutte 2 et les gouttes 6 et 7.
Concernant le syste`me liant-1b2/EVOH a` 200 ◦C (tableau 6.5), le temps de relaxation tre`s infe´rieur
a` onze secondes et la tension interfaciale de 27,9 mN/m mesure´e semble indiquer que la mesure a e´te´
faite a` interface non sature´e. Cependant, cette valeur semble excessivement e´leve´e. Si la goutte est
loin de la saturation, un gradient de tension interfaciale peut eˆtre pre´sent tout autour de la goutte car
les copolyme`res ne se greffent pas de manie`re uniforme sur la goutte. Ainsi, l’effet Marangoni qui se
traduit par le de´placement des copolyme`res des re´gions a` forte densite´ de copolyme`res, donc a` faible
tension interfaciale (au niveau de la pointe de la goutte) vers les re´gions a` faible densite´ de copolyme`res
(au niveau du corps de la goutte), peut acce´le´rer la relaxation de la goutte et donc tend a` augmenter
la tension interfaciale du syste`me.
Enfin, pour le liant-o/EVOH (tableaux 6.1 et 6.2), meˆme si la cine´tique de greffage n’a pas pu
eˆtre e´tudie´e, nous voyons que la relaxation de ces gouttes est bien exponentielle avec le temps et la
diminution de la tension interfaciale au cours du temps nous indique certainement une mesure de la
tension interfaciale sur des interfaces sature´es. La similitude des valeurs de tension interfaciale a` 200 ◦C
et 210 ◦C est re´ve´lateur du comportement semblable vis-a`-vis du greffage du liant-o sur l’EVOH a`
ces deux tempe´ratures. Il est donc vraisemblable que la baisse de la tension interfaciale soit bien la
traduction d’une cine´tique de greffage.
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Nous pouvons donc tirer des diffe´rences de comportement des liants sur la tension interfaciale. La
premie`re est la tension interfaciale tre`s basse du syste`me EVOH/liant-3a par rapport aux deux autres
liants. Le deuxie`me re´sultat important est la cine´tique de tension interfaciale pour le liant-o/EVOH.
Malheureusement, il est difficile de conclure sur la tension interfaciale du liant-1b/EVOH.
6.3 Me´canisme de de´stabilisation des interfaces internes
Le paragraphe a pour but de de´gager les conditions de process qui pourraient causer la de´stabili-
sation de l’interface.
Nous remarquons que tous les films qui ont la note de 5 lors du test de la mire ophtalmologique
correspondent a` des parame`tres de co-extrusion conduisant a` un temps ouvert a` la re´action de sept
secondes, pointant ainsi de fac¸on claire une piste pour ajuster les parame`tres machine afin de re´duire
le temps de re´action, tout en permettant de former a` l’interface, une quantite´ minimale ne´cessaire de
copolyme`res assurant la tenue me´canique souhaite´e pour les films.
De plus, pour des conditions de process analogue, nous voyons clairement que les liants ne sont pas
e´gaux quant a` la qualite´ optique et donc au nombre de copolyme`res a` l’interface. L’origine se trouve
certainement au niveau de la structure des copolyme`res a` l’interface car en fonction du nombre de
groupements anhydride male´ique sur la chaˆıne de PP, des greffages multiples sont certainement plus
ou moins favorise´s.
Il est a` noter que la densite´ de greffage semble ne pas eˆtre le seul facteur qui influe sur la pre´sence
et la taille des de´fauts de granite´. En effet, le film 7 est le film dont la qualite´ optique est diffe´rente
au centre et aux extre´mite´s du film (note de 4 pour le centre et 1 pour les extre´mite´s du film). La
densite´ de copolyme`re a` l’interface du film 7 au centre est de 0,071 ch/nm2 et 0,074 ch/nm2 aux les
extre´mite´s. La diffe´rence n’est pas significative. Ce re´sultat met certainement en avant l’influence de
l’histoire de l’e´coulement sur le de´faut e´tudie´.
Nous voyons nettement apparaitre ici l’importance de maˆıtriser deux aspects :
— la cine´tique de greffage, aux temps plus courts que ce que nous avons pu re´aliser. En ayant mis
au point la me´thode de dosage, notre e´tude constitue la premie`re marche d’un tel programme.
Il reste a` raffiner les modes de chauffage/refroidissement des assemblages pour pouvoir suivre
le greffage aux temps courts.
— la mode´lisation nume´rique hydrodynamique et thermique en injectant les donne´es, incluant
la re´action de greffage interfacial, comme amorce´e dans les travaux de T. Barraud [36], afin
d’optimiser les parame`tres proce´de´s, en termes de densite´ de copolyme`re interfacial dans le film
final.
Concernant les donne´es de tension interfaciale, meˆme s’il est difficile de croire les valeurs absolues
mesure´es, il apparait clair qu’elles sont positives et donc, les syste`mes e´tudie´s dans cette the`se sont
diffe´rents que ceux e´tudie´s par Jiao et al. [22] et Kim et al. [23] ou` la tension interfaciale de leur
syste`me s’annule et provoque une e´mulsification spontane´e qui rugosifie l’interface. La de´stabilisation
de l’interface est donc moins importante dans notre cas et la longueur d’onde caracte´ristique de ces
instabilite´s est de l’ordre de la dizaine de microme`tres, soit mille fois supe´rieure au syste`me de Kim
et al. [23].
6.4 Conclusion
Dans cette partie, nous avons montre´ que la possibilite´ de re´aliser une dissolution se´lective de
l’EVOH sur les films tri-couches et de mesurer la densite´ de copolyme`re interfacial pour les syste`mes
liant/EVOH, a permis d’e´tablir une corre´lation claire entre la force du de´faut de granite´, caracte´rise´
globalement par le test de la mire ophtalmologique, et la quantite´ de copolyme`re interfacial forme´ lors
du process de co-extrusion, durant le temps ouvert a` la re´action.
La validation de la me´thode de dosage a e´galement permis de re´ve´ler une indication sur la borne
supe´rieure du temps de greffage a` saturation de l’interface. Graˆce a` cette donne´e, nous avons pu valider
ou annuler des valeurs de tension interfaciale mesure´es par la me´thode de relaxation de la forme de
goutte. Cette validation a conduit a` confirmer, pour un liant, qu’il e´tait e´ventuellement possible d’avoir
acce`s a` la cine´tique de greffage via la mesure de tension interfaciale, mais il convient d’eˆtre prudent,
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et d’avoir acce`s aux diffe´rents temps caracte´ristiques du syste`me pour interpre´ter correctement les
donne´es.
Nous voyons ainsi que notre e´tude ouvre la voie a` une mode´lisation du process, et donc a` l’identifi-
cation des bons parame`tres de la co-extrusion afin d’optimiser les proprie´te´s optiques et me´caniques.
Conclusion et perspectives
Les de´fauts optiques pre´sents dans la co-extrusion PP/liant/EVOH/liant/PP ont e´te´ e´tudie´s dans
cette the`se. Notre but e´tait d’identifier, ce qui, a` l’e´chelle mole´culaire, e´tait responsable des de´fauts
afin de proposer des pistes pour supprimer ou diminuer leur quantite´ ou leur amplitude. Des films a`
qualite´ optique acceptable et d’autres a` qualite´ non acceptable ainsi que des films sans copolyme`res a`
l’interface ont e´te´ co-extrude´s dans le cadre de ce travail de recherche et, lors du de´but de ce travail
de the`se, plusieurs hypothe`ses avaient e´te´ propose´es pour imaginer ce qui pouvait eˆtre la cause des
diffe´rences de transparence : une cristallinite´ modifie´e par la pre´sence des copolyme`res, des instabilite´s
hydrodynamiques, une e´mulsification spontane´e.
Pour de´finir les conditions d’expe´rience sur la caracte´risation physico-chimique des mate´riaux uti-
lise´s, nous avons dans un premier temps proce´de´ de manie`re syste´matique a` la caracte´risation des pro-
duits disponibles. En particulier, les proprie´te´s thermodynamiques ainsi que les proprie´te´s rhe´ologiques
ont e´te´ de´termine´es. Cette e´tape a permis de mettre en e´vidence la mauvaise stabilite´ thermique de
l’EVOH et de confirmer sa tendance hygroscopique. Ceci conduit a` de´finir des protocoles clairs (temps
de se´chage, temps ouvert aux expe´riences avant de´gradation. . .).
Nous avons, dans un second temps, mis en place un test objectif de la qualite´ optique des films
graˆce a` l’utilisation d’une mire ophtalmologique. Si ce test peut paraˆıtre simple, il a l’avantage de
pouvoir eˆtre re´alise´ directement lors de l’extrusion et sera adapte´ par nos collaborateurs du CEMEF
pour caracte´riser les de´fauts de co-extrusion sur des films non encore refroidis sur les rouleaux de
co-extrusion. Nous avons classe´ les films par groupe de qualite´ : les tre`s bons films, les bons films, les
films de qualite´ interme´diaire et les tre`s mauvais films. Nous avons montre´ que les de´fauts n’e´taient
pas dus a` des changements de cristallinite´. Ce classement nous a ensuite permis de relier les de´fauts
au liant utilise´ et aux parame`tres de la co-extrusion. Nous avons ainsi remarque´ que le de´faut de
granite´ est syste´matiquement absent dans les syste`mes sans copolyme`re et toujours pre´sent dans les
syste`mes re´actifs. L’e´tude syste´matique de l’e´paisseur interne s’est conclue par une corre´lation entre la
variation de l’e´paisseur interne et la qualite´ optique : la qualite´ optique diminue avec l’augmentation
de l’amplitude de variation d’e´paisseur interne.
L’objectif de cette the`se e´tant de relier la qualite´ optique des films au niveau macroscopique a`
des phe´nome`nes se de´roulant a` l’e´chelle nanome´trique, nous avons cherche´ a` caracte´riser finement la
nature des interfaces. Pour e´viter de devoir utiliser l’XPS, technique utilise´e historiquement dans le
groupe, mais qui ne´cessite un dispositif expe´rimental couteux qui n’est pas disponible en routine, nous
avons mis en place un protocole de dosage des copolyme`res EVOH-PP-g-AM fonde´ sur la spectroscopie
infrarouge. Il est e´galement impossible de doser par les chaˆınes d’EVOH ou de PP-g-AM par manque
de contraste. Nous avons alors propose´ une me´thode originale fonde´e sur la modification chimique des
fonctions OH. Plus pre´cise´ment, nous avons cre´e des fonctions ester qui pre´sentent l’avantage d’avoir
des pics caracte´ristiques en infrarouge dans la bande 1738 cm-1, non pre´sente sur les spectres IR du
PP ou du liant. Nous avons ainsi obtenu une sensibilite´ a` la pre´sence de copolyme`res a` l’interface
beaucoup plus grande et pu re´aliser des dosages sur une quantite´ tre`s faible (ici jusqu’a` environ 0,041
ch/nm2). Il est notable que cette technique de dosage des copolyme`res sur films extrude´s est de´sormais
utilise´e en routine au CERDATO et constitue un outil pour la compre´hension des me´canismes de tenue
me´canique d’assemblage extrude´s qui va au-dela` de la question de l’instabilite´ de granite´.
Ne´anmoins, nous avons applique´ cette technique de dosage en vue de la compre´hension du granite´.
Ceci nous a ainsi permis clairement d’obtenir une corre´lation entre la quantite´ de copolyme`re forme´ a`
l’interface et les de´fauts de transparence dont le de´tail des re´sultats a e´te´ donne´ dans le chapitre 6 de
cette the`se.
Ceci ouvre une perspective naturelle a` ce travail qui est la mode´lisation comple`te de la quantite´
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de copolyme`re a` l’interface pour des films en cours d’extrusion. Une telle mode´lisation ne´cessite de
connaˆıtre l’e´volution du profil de tempe´rature et les effets de dilutions dans des films en cours d’ex-
trusion. Arkema dispose en interne de tels logiciels. Couple´e aux mesures de cine´tiques de greffage sur
des interfaces statiques, une premie`re mode´lisation pourrait eˆtre envisage´e. Ne´anmoins, des re´sultats
ante´rieurs de H. Bondil-kiparissoff [32] et T. Barraud [36] mettent en e´vidence la possibilite´ de surgref-
fage lors du process qui peuvent eˆtre de´sormais e´tudie´s graˆce a` l’utilisation conjointe de la technique
de dosage simple mise au point dans cette the`se et a` l’outil expe´rimental d’e´tirage de films de´veloppe´
lors de la the`se de T. Barraud.
Si ce travail apporte un certain nombre de re´ponses aux questions pose´es, il ame`ne aussi naturel-
lement des questions. Tout d’abord sur le me´canisme qui permet de passer d’une grande quantite´ de
copolyme`re a` l’interface a` un de´faut macroscopique. L’hypothe`se sous-jacente au travail pre´sente´ e´tait
qu’un abaissement tre`s fort de la tension interfaciale puisse eˆtre responsable, dans certains cas, de la
naissance du de´faut. Nos mesures de ce point de vue, ont montre´ la difficulte´ d’avoir des informations
quantitatives sur la tension interfaciale d’un syste`me re´actif. Cependant, couple´es a` ce que nous avons
appris des mesures de cine´tique de greffage, il nous a e´te´ possible de dire qu’aucun film ne semblait
avoir une tension interfaciale nulle, invalidant l’hypothe`se d’e´mulsification spontane´e.
C’est l’e´quipe du CEMEF qui est en charge de la proposition d’un mode`le hydrodynamique pour
de´terminer quel type de condition aux limites entre Liant/EVOH pourrait cre´er les instabilite´s que
nous avons caracte´rise´es. Ceci s’appuie a` la fois sur des mode´lisations de me´canique des fluides mais
aussi sur des observations de´sormais possibles suite au de´veloppement d’une filie`re transparente pour
ces syste`mes.
Nous avons ainsi pu identifier les perspectives a` court terme de ce travail pour pouvoir re´pondre a`
la question pose´e par le projet ANR auquel nous avons participe´.
A` plus longue e´che´ance, une e´tude du roˆle des copolyme`res aux interfaces sur la stabilite´ des
films dans le cadre des films multi-extrude´s [123] d’e´paisseur nanome´trique peut-eˆtre envisage´e. Si,
jusqu’a` pre´sent, la plupart des films nanocouches fabrique´s se font en l’absence d’agent compatibilisant,
l’introduction de compatibilisant, pourra, comme nous avons pu le voir dans ce travail, conduire a` des
effets dramatiques sur les proprie´te´s de films d’e´paisseur nanome´trique.
Annexe
Courbes rhe´ologiques : module de
conservation et de perte en fonction de
la fre´quence
Figure 1 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu en fonction de la fre´quence
du PA6 Ultramid B36 LN a` 230 ◦C.
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Figure 2 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu en fonction de la fre´quence
du PA6 Ultramid B36 LN a` 250 ◦C.
Figure 3 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu en fonction de la fre´quence
de l’EVOH EVASIN 3251FS a` 190 ◦C.
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Figure 4 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu en fonction de la fre´quence
de l’EVOH EVASIN 3251FS a` 210 ◦C.
Figure 5 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu en fonction de la fre´quence
de l’EVOH EVASIN 3251FS a` 230 ◦C.
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Figure 6 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu en fonction de la fre´quence
du PP RD 204 CF a` 190 ◦C.
Figure 7 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu en fonction de la fre´quence
du PP RD 204 CF a` 210 ◦C.
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Figure 8 – Module de conservation en rouge etmodule de perte en bleu en fonction de la fre´quence
du PP RD 204 CF a` 230 ◦C.
Figure 9 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu en fonction de la fre´quence
du liant-3a a` 190 ◦C.
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Figure 10 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu en fonction de la fre´quence
du liant-3a a` 210 ◦C.
Figure 11 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu en fonction de la fre´quence
du liant-3a a` 230 ◦C.
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Figure 12 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu de la fre´quence du liant-1b
a` 190 ◦C.
Figure 13 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu en fonction de la fre´quence
du liant-1b a` 210 ◦C.
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Figure 14 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu en fonction de la fre´quence
du liant-1b a` 230 ◦C.
Figure 15 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu en fonction de la fre´quence
du liant-o a` 190 ◦C.
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Figure 16 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu en fonction de la fre´quence
du liant-o a` 210 ◦C.
Figure 17 – Module de conservation en rouge et module de perte en bleu en fonction de la fre´quence
du liant-o a` 230 ◦C.
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